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 Dünne metallische Schichten spielen durch ihre besonderen elektrischen, optischen und 
magnetischen Eigenschaften eine zunehmend bedeutende Rolle in vielen modernen 
Technologien. Ihr Einsatzgebiet reicht von mikroelektronischen Bauelementen über 
magnetische Speichermedien bis hin zu mikromechanischen Bauteilen. Die Dimensionen der 
eingesetzten Schichten reichen dabei von einigen Mikrometern bis hin zu wenigen 
Nanometern. Das Bestreben nach immer größerer Leistungsfähigkeit und Packungsdichte 
führte in den letzten Jahren zu einer stetigen Miniaturisierung der eingesetzten Strukturen. 
Diese Miniaturisierung zeigt jedoch zunehmend Grenzen auf, bei denen eine 
Funktionssicherheit der Bauelemente nicht mehr gewährleistet ist. So kann es zur 
Schichtablösung, Rissbildung oder lokaler plastischer Deformation kommen, was im Ernstfall 
zum Versagen eines Gerätes führt. Je nach Art der Belastung spricht man bei der Schädigung 
von Spannungsmigration, Elektromigration oder Akustomigration. 
 Die entscheidende Triebkraft für viele Schädigungsprozesse ist die mechanische 
Spannung. Sie lässt sich in der Regel nicht vermeiden, da sie zum Teil zwangsläufig mit der 
Herstellung und dem Betrieb des Bauelements oder Bauteils verknüpft ist. So führen 
Temperaturwechsel infolge der unterschiedlichen thermischen Ausdehnung von Schicht und 
Substratunterlage stets zu relativ hohen mechanischen Spannungen in der Schicht und dessen 
Umgebung. Entscheidend für die potentielle Schädigung ist daher die interne Reaktion auf die 
Spannung, das mechanische Verhalten. Im günstigsten Fall sorgt eine homogene plastische 
Verformung für einen unbedenklichen Abbau der Spannung. Meist wird die Spannung jedoch 
nicht weit genug abgebaut. Im ungünstigsten Fall erfolgt der Spannungsabbau durch 
lokalisierte plastische Verformung und es kommt zur Hügel- und Lochbildung, welches selbst 
ein Schädigungsmechanismus darstellt. Auf jeden Fall müssen daher die Mechanismen der 
Spannungsentwicklung und der plastischen Verformung verstanden werden. Nur so kann den 
Schädigungsproblemen grundsätzlich zu begegnet werden. 
 Bei den grundlegenden Untersuchungen der mechanischen Eigenschaften dünner 
metallischer Schichten traten einige Besonderheiten zu Tage. Die interessanteste betrifft die 
außerordentlich hohen Spannungen, die in dünnen Schichten auftreten können. Sie übertreffen 
die Fließspannungen der entsprechenden Massivmaterialien um ein Vielfaches. Da diese 
Eigenschaft auch bei reinen Metallen und einkristallinen Schichten auftritt, handelt es sich  
um einen reinen Dimensions-Effekt. Auch bei hohen Temperaturen, wenn starke 
Diffusionsprozesse eigentlich zum völligen Spannungsabbau führen müssten, werden immer 
noch beträchtliche Spannungen beobachtet. Prinzipiell hat sich herausgestellt, dass das 
Verformungsverhalten dünner Schichten nicht zufriedenstellend mit den für 
Massivmaterialien bekannten Gesetzen beschrieben werden kann. 
 
 Ziel dieser Arbeit war es, zum grundsätzlichen Verständnis der mechanischen 
Eigenschaften dünner Schichten beizutragen. Auf Grund des gegenwärtigen Trends in der 
Mikroelektronikindustrie, statt Aluminium in Zukunft Kupfer als Leiterbahnmaterial 
einzusetzen, wurde Kupfer als Untersuchungsgegenstand gewählt. Es wurden ausgedehnte, 
auf Siliziumsubstrate gesputterte Kupferschichten mit Dicken zwischen 0,2 und 1 µm 
untersucht. Im Mittelpunkt der Arbeit stand die Spannungsmessung mit der 
Waferkrümmungs-Methode. Einen Teil dieser Experimente stellten thermische 




Zyklierversuche und isotherme Auslagerungen dar, bei denen die Spannung bzw. Dehnung 
der Schicht thermisch aufgebracht wird. Hierbei wurden auch Abkühlungen auf −196°C im 
flüssigen Stickstoff einbezogen. Zusätzlich zu den thermischen Spannungen konnten 
erstmalig hohe Spannungen bzw. Dehnungen durch eine Vierpunktbiegung in die Schichten 
eingetragen werden. Damit war es möglich, die Parameter Temperatur und Spannung getrennt 
zu variieren. Begleitend zu allen Spannungsmessungen erfolgten mikrostrukturelle 
Untersuchungen, um solche Parameter wie Korngröße und Textur mit der 
Spannungsentwicklung in Abhängigkeit der Schichtdicke korrelieren zu können.  
 
 Die Messungen bestätigten zum Teil bekannte Phänomene des Dünnschichtverhaltens, 
zum Teil wurden neuartige Phänomene beobachtet. Aus Simulationen und Korrelation mit 
den mikrostrukturellen Befunden wurde versucht, die Spannungsentwicklungen mit 
Mechanismus-basierenden Modellen zu beschreiben. Damit konnten zumindest qualitativ eine 
Reihe von Erscheinungen gedeutet werden. Eine grundsätzliche Erkenntnis, die aus diesen 
Analysen gewonnen wurde, ist die starke Abhängigkeit des mechanischen Verhaltens von der 
thermomechanischen Vorgeschichte und von Beeinflussungen der Schichtoberflächen. 
Entscheidende Merkmale für das mechanische Verhalten dünner Kupferschichten scheinen 
die Akkumulation von Anpassungsversetzungen bei tieferen Temperaturen und die 















2. 1 Spannungen in dünnen Schichten 
 
 Dünne Schichten stehen durch den Substratverbund in der Regel unter mechanischer 
Spannung. Bedingt durch das Kräfte- und Momentengleichgewicht ist zwar auch das Substrat 
verspannt, die maximale Substratspannung ist entsprechend des Schichtdicke/Substratdicke-
Verhältnisses jedoch um Größenordnungen geringer. Man kann Schichtspannungen ihrer 
Ursache nach in zwei Arten teilen: (i) intrinsische Spannungen und (ii) Lastspannungen. Zu 
den intrinsischen Spannungen gehören solche, die während oder unmittelbar nach der 
Abscheidung entstehen (z.B. Epitaxiespannung und Koaleszenzspannung) und Spannungen 
durch Volumenänderung nach der Abscheidung (z.B. Korngrenzenrelaxation und Kornwachs-
tum). Über Ursachen und Enstehung von intrinsischen Spannungen gibt es in der Literatur 
zahlreiche ausführliche Arbeiten [1−5]. Die zweite Art der Spannungen, die Lastspannungen, 
entstehen infolge einer Zwangsdehnung durch das Substrat (z.B. thermische Spannung und 
Biegespannung). 
 Der Spannungs- und Dehnungszustand eines Einkristalls wird durch den Spannungs- 
bzw. Dehnungstensor charakterisiert. Den Zusammenhang zwischen einer Komponente der 







ijklij c εσ , (2.1) 
 
wobei cijkl die Koeffizienten des Elastizitätstensors des entsprechenden Materials sind. In 
einer ausgedehnten, homogenen Schicht liegt annähernd ein zweiachsiger (biaxialer) 
Spannungszustand in der Schichtebene vor, da die Spannungskomponente in Richtung der 
Schichtnormalen weitgehend relaxieren kann. Die Verknüpfungsbeziehung zwischen der 













wobei E den Elastizitätsmodul und ν die Poissonkonstante der betreffenden Richtung 
darstellt. Die Größe M wird als biaxialer Elastizitätsmodul bezeichnet. In elastisch isotropen 
und untexturierten Schichten ergibt sich M aus den isotropen Werten von E und ν. Bei 
elastisch stark anisotropen Schichtmaterialien wie z.B. Cu müssen hingegen spezielle biaxiale 
Moduln beachtet werden, falls es sich um einkristalline oder stark texturierte Schichten 
handelt. Bei kubischer Symmetrie ist M sowohl innerhalb der {111}- als auch der {100}-
Ebenen isotrop, innerhalb der {110}-Ebenen hingegen richtungsabhängig [6]. Für den häufig 
anzutreffenden Fall einer polykristallinen Schicht mit {111}-Fasertextur ergibt sich z.B. 
folgender biaxialer Elastizitätsmodul [6]: 
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 Wie bereits erwähnt, wird jede Dehnungsdifferenz zwischen Schicht und Substrat 
nahezu ausschließlich auf die Schicht übertragen und führt zu deren Verspannung. Eine 
häufige Ursache für eine Dehnungsdifferenz ist das unterschiedliches thermisches 
Ausdehnungsverhalten von Schicht und Substrat. Bereits beim Abkühlen von der 
Abscheidetemperatur und bei darauf folgenden Temperaturwechseln kommt es daher zu so 
genannten thermischen Spannungen. Sie ergeben sich aus dem Unterschied der thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von Schicht (αf) und Substrat (αs) entsprechend Gl. 2.2: 
 








Im Falle einer metallischen Schicht auf einem Si-Substrat ist die resultierende thermische 
Spannung bei Temperaturerhöhung in der Regel negativ. Im Falle von (untexturiertem) Cu 
auf Si beträgt die Spannungsänderung bei RT etwa −2,8 MPa/K, im Falle von Al auf Si etwa 
−2,2 MPa/K. 
 Die thermoelastische Spannung in Abhängigkeit der Temperatur wird als thermoelasti-
sche Linie bezeichnet. Durch die Temperaturabhängigkeit des E-Moduls und der Ausdeh-
nungskoeffizienten ändert sich der Anstieg der thermoelastischen Linie mit der Temperatur. 
Bei Cu auf Si kompensieren sich beide Einflüsse nahezu, so dass die thermoelastische Linie 
zwischen RT und 500°C annähernd eine Gerade bildet. 
 
 
2. 2 Spannungsmessung in dünnen Schichten 
 
 Die wichtigsten Methoden der Dünnschicht-Spannungsmessung lassen sich in zwei 
Kategorien einteilen:  
 Die erste Kategorie umfasst alle Methoden, die eine elastische Dehnung des Kristall-
gitters der Schicht messen. Zu ihnen gehören insbesondere die Beugungsmethoden mit 
Röntgenstrahlung. Die Umrechnung der Dehnungs- in Spannungswerte erfordert die Kenntnis 
der elastischen Eigenschaften des Schichtmaterials. Die gebräuchlichste Methode dieser 
Kategorie ist die sin2ψ-Methode [7,8]. 
 Die zweite Kategorie beinhaltet die so genannten Waferkrümmungsmethoden. Diese 
Methoden nutzen die Tatsache, dass eine durch Eigenspannungen verspannte Schicht auf 
einem Substrat eine schwache Durchbiegung des Substrats bewirkt (die Schichtspannung 
verändert sich dabei nur unerheblich). Aus dem Krümmungsradius r und den elastischen 
Eigenschaften des Substrats kann direkt auf die Schichtspannung σ geschlossen werden. Den 















sσ , (2.5) 




wobei r1 und r0 der Krümmungsradius mit bzw. ohne Schicht ist, sowie hs die Substratdicke 
und hf die Schichtdicke darstellen. 
 Es gibt mehrere Methoden zur Bestimmung des Krümmungsradius. An erster Stelle 
sind die laseroptischen Verfahren zu nennen, die auch in kommerziellen Geräten genutzt 
werden [10,11]. Darüber hinaus wurden Methoden mit interferometrischer [12] und 
kapazitiver [13] Substratkrümmungsmessung entwickelt. 
 
 
2. 3 Thermisches Zyklieren 
 
 Eines der wichtigsten Verfahren zur Untersuchung mechanischer Eigenschaften dünner 
Schichten ist das thermische Zyklieren in Kombination mit in situ Spannungsmessung. Die 
Spannungsmessung erfolgt dabei meist über die laseroptische Waferkrümmungsmethode. Das 
Verfahren begründet sich darauf, dass durch Temperaturänderung beträchtliche thermische 
Spannungen in eine Schicht eingebracht werden können (siehe Gl. 2.4). Durch die 
Beobachtung der Spannungsentwicklung können Aussagen über die Fließspannung und das 
Verformungsverhalten in Abhängigkeit von der Temperatur gewonnen werden. Die Probe 
wird dabei mit einer konstanten Aufheizrate (meist 1 bis 10 K/min) bis etwa 500°C erwärmt 
und mit der gleichen Rate wieder abgekühlt. Abbildung 2.1 zeigt schematisch den prinzipiell 
zu erwartenden Spannungsverlauf einer metallischen Schicht während eines solchen 
Temperaturzyklus. 
 Der Zyklus beginnt im Punkt I, wo im Ergebnis des Abscheideprozesses bereits eine 
Schichtspannung (meist Zugspannung) vorliegt. Das Aufheizen führt zunächst zu einem 
linearen Abfall der Spannung entsprechend Gl. 2.4 (thermoelastische Linie bzw. thermoelasti-
sche Gerade genannt). Bei einer bestimmten Temperatur gerät die Schicht vom Zug- in den 
Druckspannungsbereich. Die nun folgende Abweichung von der Geraden (II) ist Ausdruck 
einer nichtelastischen Verformung der Schicht. Durch thermische Aktivierung kommt es zum 
Defektabbau (Korngrenzenrelaxation, Kornwachstum), wodurch die Schicht schrumpft und 
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 Noch vor Abschluss der Materialverdichtung können durch thermische Aktivierung 
Kriechprozesse im Schichtmaterial in Gang kommen. Da die Kriechgeschwindigkeit mit 
steigender Temperatur zunimmt, kommt es irgendwann zu einer Gesamtkompensation von 
thermoelastischer Dehnung, Kriechdehnung und eventueller Materialverdichtung. Dieser 
Zustand widerspiegelt sich in einem Druckspannungsmaximum im Punkt III. Der letzte Teil 
der Aufheizphase (IV) ist durch einen immer zunehmenden Abbau der thermoelastischen 
Druckspannungen gekennzeichnet. 
 Die Abkühlung führt zunächst zu einem thermoelastischen Anstieg der Spannung in 
Zugrichtung (V). Die bei hohen Temperaturen große Kriechgeschwindigkeit führt im Folgen-
den jedoch zu einem augenblicklichen Abbau der Zugspannung auf sehr kleine Werte. Erst 
mit sinkender Temperatur kann die Schicht allmählich wieder höhere Spannungen aufnehmen 
(VI). Dieser Spannungsanstieg über der Temperatur ist ein Zeichen abnehmender Kriechge-
schwindigkeit bzw. zunehmender Fließspannung. Der erste Spannungs−Temperatur-Zyklus 
endet mit Zugspannungswerten, die meist deutlich höher als im Ausgangszustand sind (VII). 
 Bedingt durch das Ausdehnungsverhalten von Substrat und Schicht liefert die Aufheiz-
kurve in der Regel Informationen über plastisches Verhalten unter Druckspannung und die 
Abkühlkurve Informationen über das Verhalten unter Zugspannung. Dadurch und weil die 
Parameter Temperatur und Spannung nicht getrennt variiert werden können, erlaubt das 
thermische Zyklieren nur begrenzte Aussagen über das mechanische Dünnschichtverha lten. 
 
 
2. 4 Plastizität und Festigkeit dünner Schichten 
 
 Die in dünnen metallischen Schichten gefundenen Spannungen sind mitunter beträcht-
lich hoch und können ein Vielfaches der Fließspannung des entsprechenden Kompakt-
materials betragen. Da die hohe Schichtfestigkeiten auch bei sehr reinen Schichten auftreten, 
kommen als Härtungsmechanismen nur Kaltverfestigung und Feinkornhärtung in Betracht. 
Abschätzungen mit der Taylor- und der Hall-Petch-Beziehung können jedoch die gemessenen 
Schichtfestigkeiten nicht ausreichend erklären [6]. Außerdem zeigten Messungen an ein-
kristallinen Schichten, dass es einen reinen Dimensionseffekt auf die Fließspannung geben 
muss [6,14]. 
 Einen großen Erkenntnisfortschritt brachte die experimentelle Trennung von 
Dimensionseffekt (d.h. Schichtdicke) und mikrostrukturellen Ursachen auf die Schicht-
festigkeit. Entsprechende Resultate lieferten Kuan und Murakami [15] an Pb-Schichten sowie 
Venkatraman und Bravman [16] an Al-Schichten. Es wurden dabei die Schichtspannungen 
untersucht, die im Anschluss an einen thermischen Zyklus bei RT vorlagen. Die Untersuch-
ungen zeigten eine umgekehrt proportionale Abhängigkeit der Spannung (σ) von der Schicht-
dicke (h). Eine genauere Analyse von Venkatraman und Bravman [17] erbrachte bei Vor-
liegen einer kolumnaren Kornmorphologie eine umgekehrt proportionale Abhängigkeit der 







∝σ . (2.6) 
 










HP =σ  (2.7) 
 
auf dünne Schichten nicht zutrifft (KHP: empirische Konstante). 
 Da die klassischen Plastizitätsmodelle keine ausreichende Erklärung für die experimen-
tell gefundenen Abhängigkeiten lieferten, wurden neue Ansätze gesucht. Diese Ansätze 
beschäftigen sich mit der Behinderung, die eine durch die Schicht laufende Versetzung durch 
die räumliche Einschränkung erfährt. Dabei wurde immer davon ausgegangen, dass (i) eine 
kolumnare Kornmorphologie vorliegt (durchgehende Kristallite von der Schicht/Substrat-
Grenzfläche bis zur Oberfläche) und (ii) Versetzungen nicht in das Substrat eindringen 
können. Folgende Ansätze wurden vorgeschlagen: 
 
Pin-Mechanismus (Murakami et al. [19]): 
  Die laufende Versetzung wird an Oberfläche und Grenzfläche gepinnt (siehe Abb. 2.2). 
Diese Hindernisse zwingen die Versetzung zur Krümmung. Der resultierende Festigkeits-









= , (2.8) 
 
wobei G der Schubmodul, b der Burgersvektor und ϕ der Winkel zwischen der Gleitrichtung 
und der Tangente der Versetzungslinie am Pin-Punkt ist. Der erhaltene Beitrag zeigt zwar die 
experimentell gefundene Abhängigkeit σ ∝ 1/h, Abschätzungen der Festigkeit von Pb- und 
Al-Schichten mit diesem Ansatz ergeben jedoch Werte, die ein bis zwei Größenordnungen 
unter den gemessenen Festigkeiten liegen. Ein einfacher Pin-Mechanismus liefert demnach 












Abb. 2.2. Schematische Darstellung des Pin-Mechanismus einer Versetzung an der Grenzfläche und 
der Oberfläche, nach Murakami [19]. 
 
 














Abb. 2.3. An Grenz- und Oberfläche (α) sowie 
an den Korngrenzen (β) abgeschiedener   













Abb. 2.4. Energiebilanz in Abhängigkeit der 
Dehnung, d.h. der Zahl “eingfügter” 
Versetzungsringe, nach Chaudhari [20]. 
 
 
Minimierung der elastischen Gesamtenergie (Chaudhari [20]): 
 Versetzungen, die bei der Deformation im Korninneren entstehen, werden als Ringe an 
den äußeren Kristallbegrenzungen deponiert (siehe Abb. 2.3). Chaudhari geht davon aus, dass 
die Versetzungssegmente an der Schicht/Substrat-Grenzfläche, an der Oberfläche (unter einer 
natürlichen oder abgeschiedenen Passivierungsschicht) und an den Korngrenzen erhalten 
bleiben und nicht absorbiert werden. Jeder der Versetzungsringe relaxiert einen Teil der 
elastisch gespeicherten Schichtspannung und bringt dadurch einen Energiegewinn mit sich. 
Anderereseits muss jedoch Energie für die zu bildenden Versetzungslinien aufgewendet 
werden. Diese Energiebilanz ist in Abhängigkeit der Schichtdehnung, d.h. der Anzahl 
eingefügter Versetzungsringe, in Abb. 2.4 dargestellt. Bei einer bestimmten Anzahl von 
Versetzungsringen tritt ein Minimum der Gesamtenergie auf. Die Schichtspannung und damit 






















1min , (2.9) 
  
wobei b′ die Komponente des Burgersvektors in der Schichtebene ist und Wα sowie Wβ die 
Energien pro Linienlänge der gebildeten Versetzungslinien an Grenzflächen und Korngrenzen 
beschreiben. Chaudharis Modell geht von einer Versetzungskonfiguration aus, die stets dem 
Energieminimum entspricht. Dies ist insofern unrealistisch, als dass der Bildungsmechanis-
mus der Versetzungen vernachlässigt wird. Ein quantitativer Vergleich mit gemessenen 
Werten an Pb-Schichten bei 4,2 K (Kuan und Murakami [15]) lieferte jedoch eine relativ gute 
Übereinstimmung.  
 
Modell der Anpassungsversetzungen (Nix [6]): 
 Das Modell basiert auf dem Konzept der Anpassungsversetzung (geometrisch notwen-
dige Versetzung). Das Konzept reicht auf die Anpassungsversetzungs-Theorie in epitakti-
schen Schichten zurück [21−24]. Diese Theorie besagt, dass die Spannungsrelaxation beim 
Schichtwachstum über die Bewegung von Fadenversetzungen (engl. threading dislocation) 




durch die Schicht erfolgt. Mit Fadenversetzung ist ein Versetzungssegment gemeint, welches 
von der Schicht/Substrat-Grenzfläche zur Schichtoberfläche reicht. Mit der Bewegung einer 
Fadenversetzung ist unmittelbar die Bildung einer Anpassungsversetzung an der 
Schicht/Substrat-Grenzfläche verbunden (siehe Abb. 2.5). Da die Anpassungsversetzung nicht 
in das Si- bzw. SiO2-Substrat eindringen kann, wird sie in der Nähe oder direkt in der Grenz-
fläche deponiert. Ist das Substrat elastisch weicher als die Schicht, erfolgt die Ablage direkt in 
der Grenzfläche. Ist es hingegen elastisch härter, wird die Versetzung durch Bildkräfte in 
einem endlichen Abstand von der Grenzfläche gehalten [25].  
 Nix [6] benutzte für sein Modell die Energiebilanz bei der Vorwärtsbewegung einer 
einzelnen Fadenversetzung. Nix‘ Kriterium ist das Gleichgewicht zwischen der verrichteten 
Arbeit bei der Verschiebung um eine Einheitslänge und der aufzuwendenden Energie für die 
Bildung einer Einheitslänge der Anpassungsversetzung. Bei diesem Gleichgewicht beträgt die 

























σ . (2.10) 
 
Hierbei stellt m∗ einen Orientierungsfaktor dar, Gf und Gs sind die Schubmoduln von Schicht 
und Substrat und βs eine numerische Konstante, die den äußeren Abschneideradius der 
Versetzung definiert. Auch diese Beziehung spiegelt annähernd den experimentellen Befund 
σ ∝ 1/h wider. Die mit Gl. 2.10 vorausgesagten Festigkeitswerte sind um etwa eine Größen-
ordnung zu klein, wie z.B. der Vergleich mit an Cu-Schichten gemessenen Festigkeiten ergab 
(Kraft et al. [26]).  
 Das Nix-Modell kann in verschiedener Hinsicht erweitert werden. Dies betrifft z.B. die 
Einbeziehung einer zweiten Grenzfläche an der Schichtoberseite [6] bedingt durch eine 
natürliche oder aufgebrachte Passivierungsschicht. Damit müssen zwei Anpassungs-
versetzungen gebildet werden und die nötige Schichtsspannung steigt auf etwa das Doppelte. 
Eine weitere Modifizierung wurde von Thompson [27] vorgenommen. Er geht davon aus, 
dass auch an den Korngrenzen Versetzungssegmente erzeugt werden müssen und erhält 











































Abb. 2.5.  
Bildung einer Anpassungsversetzung an der 
Schicht/Substrat-Grenzfläche, nach Nix [6].
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Die Größe φ in Gl. 2.11 ist der Winkel zwischen der Gleitebenennormale und der Schicht-
ebenennormale. Thompsons Gleichung ergibt einen umgekehrt proportionalen Zusammen-
hang zwischen Spannung und Korngröße. Dieser Zusammenhang spiegelt zumindest 
qualitativ den experimentellen Befund (Gl. 2.6) besser wider als die klassische Hall-Petch-
Beziehung (Gl. 2.7). Die mit Thompsons Gleichung berechneten absoluten Festigkeitswerte 
sind jedoch auch zu niedrig [26]. 
 
Schraubenversetzungsmodell (Nix [28]): 
 Dieses Modell ähnelt prinzipiell dem eigentlichen Nix-Modell (siehe C). Hier erfolgt 
die Berechnung der aufzuwendenden Energie allerdings über Integration der Kraft (P), die auf 
die Versetzung wirkt. Der Integrationsweg (s) ist die von der Versetzung zurückgelegten 






SchraubNix, sPhb dσ . (2.12) 
 
Die Kraft P ist eine Peach-Koehler Kraft. An Stelle von P kann eine Kraft durch ein reales 
Spannungsfeld (z.B. weitere Versetzung) oder eine Bildkraft stehen. Bildkräfte durch freie 
Oberflächen und elastisch andersartige Nachbarphasen lassen sich als Reihe von Bild-
versetzungen modellieren [29,25]. Damit gestattet Gl. 2.12 zusätzlich zum Beitrag der 
Anpassungsversetzung (σAnpassung) die Wirkung von Oberfläche, Substrat und Passivierungs-
schicht (σE-Modul) sowie die elastische Wechselwirkung mit bereits gebildeten Versetzungen an 
der Schicht/Substrat-Grenzfläche (σWechselwirkung) zu berechnen: 
 
 kungWechselwirModulEAnpassungSchraubNix, σσσσ ++= −  (2.13) 
 
 Um die Berechnung vollständig mit Bildversetzungen durchführen zu können, wählte 
Nix eine geometrisch einfache, jedoch hypothetische Situation aus (siehe Abb. 2.6). Die sich 
ausbreitende Versetzung bewegt sich in einer Gleitebene, die senkrecht auf der Schichtebene 
steht. Der Versetzungsteil, welcher parallel zur Schicht liegt (Anpassungsversetzung), ist eine 
reine Schraubenversetzung, der senkrechte Anteil (Fadenversetzung) hingegen eine reine 
Stufenversetzung. Die wechselwirkende Versetzung an der Grenzfläche liegt senkrecht zur 










Abb. 2.6. Geometrische Ausgangssituation zur Berechnung der Wechselwirkung kreuzender 
Versetzungen, nach Nix [6].




 Die Berechnungen mit Gl. 2.12 ergeben für σAnpassung ein ähnliches Ergebnis wie in 
Gl. 2.10 und für σE-Modul einen nur sehr schwachen Einfluss. Der Beitrag durch σWechselwirkung 
hingegen kann nach Nix‘ Rechnung beträchtlich sein. Die resultierende Schichtfestigkeit 
hängt umgekehrt proportional vom Abstand der kreuzenden Versetzungen an der Grenzfläche 
ab. Da dieser Abstand von der Größe der vorangegangenen plastischen Dehnung bestimmt 
wird, stellt der genannte Einfluss eine Kaltverfestigung dar. Die zahlreichen geometrischen 
Vereinfachungen in diesem Modell lassen jedoch keine genaueren quantitativen Aussagen zu. 
 
 Die vier vorgestellten Festigkeitsmodelle sind in Tabelle 2.1 zusammengefasst und 
hinsichtlich ihrer Grundlagen und ihrer Eignung zur Beschreibung der Dünnschichtfestigkeit 
charakterisiert. 
 




Festigkeit beschrieben durch 










§ Bildkräfte von Oberfläche 
und Substrat 
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§ Wechselwirkung von 
Versetzungen 
 
         — 
 
         — 
 
          — 
 
ü 
1/h-Abhängigkeit ü ü ü ü 
1/d-Abhängigkeit          —          — ü            — 
Höhe der berechneten 










Tabelle 2.1. Übersicht über verschiedene Modelle zur Beschreibung der Dünnschichtfestigkeit. 




2. 5 Kriechmechanismen in dünnen Schichten 
 
 Für die Charakterisierung des zeitabhängigen plastischen Werkstoffverhaltens in 
Abhängigkeit der Temperatur wird im Allgemeinen der klassische Kriechversuch, d.h. die 
Messung der Dehnung als Funktion der Zeit bei konstanter Spannung im Zugversuch heran-
gezogen. Bei den meisten metallischen Werkstoffen lässt sich die Kriechkurve in drei Teile 
einteilen, das sogenannte primäre, das sekundäre und das tertiäre Kriechen. Das sekundäre 
Kriechen wird auch als steady state-Bereich bezeichnet, er ist in der Regel durch eine 
konstante Dehnrate, d.h. Kriechgeschwindigkeit, gekennzeichnet. Diese Kriechgeschwindig-
keit in Abhängigkeit von Spannung, Temperatur und Materialparametern unterliegt gewissen 
Gesetzmäßigkeiten, die in empirischen sowie analytischen Gleichungen beschrieben worden 
sind. Diese Gesetze sind für massive Werkstoffe im Allgemeinen gut bekannt und z.B. in den 
Verformungsmechanismus-Karten von Frost und Ashby [30] zusammengefasst.  
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 Bislang gibt es keine Möglichkeit, das Kriechverhalten dünner Schichten auf Substraten 
auf herkömmliche Weise zu ermitteln. So erlauben die Dünnschichtgegebenheiten keine 
spannungskontrollierte Versuchsführung. Die Ermittlung des Kriechverhaltens kann somit 
nur auf indirektem Wege erfolgen. Meist wird dazu auf das thermische Zyklieren (siehe Ab-
schnitt 2.3) mit eingeschobenen isothermen Haltezeiten (Spannungsrelaxationsexperiment) 
zurückgegriffen. Das Zyklieren selbst erlaubt nur qualitative Aussagen, da sowohl die 
Spannung als auch die Temperatur verändert werden. Das Relaxationsexperiment hingegen 
erlaubt die direkte Messung der Kriechgeschwindigkeit als Funktion der Temperatur, wobei 
sich jedoch die Spannung permanent ändert. Trotzdem bildet die isotherme Spannungs-
relaxation die Grundlage für die meisten in der Literatur vorgestellten Kriechexperimente an 
dünnen Schichten [31−34]. 
 Bei der Simulation und Modellierung des gemessenen Dünnschichtkriechverhaltens ist 
bislang fast ausschließlich auf die für Massivmaterialien bekannten Kriechgesetze 
zurückgegriffen worden. [31−34]. Im letzten Abschnitt wurde jedoch deutlich, dass sich 
dünne Schichten zumindest im Festigkeitsverhalten grundsätzlich von massiven Werkstoffen 
unter-scheiden. Ausgehend von den „klassischen“ Kriechgesetzen soll im Folgenden gezeigt 
werden, dass es auch im Kriechverhalten grundsätzliche Unterschiede gibt. Dabei werden 
Versetzungs- und reine Diffusionskriechmechanismen ausgehend von den klassischen 
Modellen für das steady state-Kriechen behandelt. Der Kriechmechanismus Korngrenzen-
gleiten wird nicht berücksichtigt. Er spielt in dünnen Schichten meist eine untergeordnete 
Rolle, da auf Grund der kolumnaren Kornmo rphologie und der biaxialen Spannungen kaum 
Scherspannungen auf die Korngrenzen wirken. 
 
2. 5. 1 Versetzungskriechen 
 
 In zahlreichen Experimenten wurde die Kriechkinetik an dünnen Al- und Cu- Schichten 
gemessen [32,33,36]. Bei der Simulation des gemessenen Kriechverhaltens wurden die für 
Massivmaterialien bekannten Kriechgesetze hinderniskontrolliertes Gleiten und Potenzgesetz-
kriechen, bzw. empirische Exponentialgleichungen [32] herangezogen. Mit der Variation von 
Aktivierungsenergien und Spannungsexponenten ließen sich zwar relativ realistische σ−T- 
bzw. σ−t-Kurven simulieren, aber der physikalische Hintergrund der Kriechkinetik konnte 
damit nicht erschlossen werden.  
 Die im Abschnitt 2. 4 vorgestellten Festigkeitsmodelle für dünne Schichten haben 
bislang kaum Eingang in die Simulation und Modellierung der Kriechvorgänge gefunden. Das 
Problem besteht darin, dass in diesen Versetzungsmodellen der Beitrag zur thermischen 
Aktivierbarkeit fehlt. Wenn jedoch die Kriechdeformation (nur) durch die Bewegung von 
Versetzungen stattfindet, dürfen die wirkenden Festigkeitsmechanismen bei der Simulation 
nicht außer Acht gelassen werden. Im Folgenden werden deshalb die Kriechgesetze hindernis-
kontrolliertes Gleiten und Potenzgesetzkriechen hinsichtlich ihrer Anwendbarkeit auf dünne 
Schichten genauer betrachtet.  
 Beide Gesetze basieren auf dem Grundsachverhalt des Versetzungskriechens, dem 
Zusammenhang zwischen dem elementaren Verformungsbeitrag einer einzelnen Versetzung 
und der makroskopischen Verformung gemäß der Orowan-Gleichung [37]: 
 
 vbm mρε =& . (2.14) 




Die Größe ε&  ist dabei die Verformungsgeschwindigkeit, b der Betrag des Burgersvektors, 
ρm die Dichte der beweglichen Versetzungen, v  ihre mittlere Geschwindigkeit und m ein 
Orientierungsfaktor (beim Einkristall der Schmid-Faktor und beim Vielkristall der inverse 
Taylor-Faktor). Die Kriechkinetik hängt nun konkret davon ab, wie sich Spannung und 
Temperatur auf ρm und v  auswirken. Dabei unterscheidet man grundsätzlich zwischen 
hindernisskontrolliertem Gleiten und Potenzgesetzkriechen: 
 
Hindernisskontrolliertes Gleiten (T < 0,3 Tm) 
 Bei Temperaturen unterhalb 0,3 Tm (Tm: Schmelztemperatur) können sich Versetzungen 
nur innerhalb ihrer Gleitebenen bewegen. Sie sind in der Lage, lokale Hindernisse durch eine 
Scherspannungen und/oder thermische Aktivierung durch Schneiden zu überwinden, nicht 
aber, iher Gleitebene zu verlassen. Die Verformungskinetik kann durch folgendes Kriech-






























σ . (2.16) 
 
Die Größe 0ε&  ist näherungsweise eine Konstante (≈ 10
6 s−1), ∆GAkt die freie Aktivierungs-
enthalpie, ∆FAkt die freie Aktivierungsenergie für Überwindung des Hindernisses ohne äußere 
Spannung und σ0 die Fließspannung bei 0 K. Die Größen p und q sind Konstanten, die die Art 
des Hindernisses charakterisieren. Bei mittleren Hindernisstärken (z.B. schneidende 
Versetzung) sind p und q ungefähr gleich eins. 
 Eine andere Möglichkeit zur Beschreibung des hinderniskontrollierten Gleitens bietet 
die Einbeziehung eines Aktivierungsvolumens ∆VAkt. Dieses hat nicht die physikalische 
Bedeutung eines Volumens, sondern drückt die Spannungsempfindlichkeit der freien 














wobei τ die Scherspannung ist, die sich über den Orientierungsfaktor m aus der Normal-
spannung σ ergibt (τ = σ/m). Das Aktivierungsvolumen stellt eine zusätzliche Kenngröße dar, 
























εε && . (2.18) 
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Die Größe σf,atherm  beschreibt die athermische Komponente der Schichtfestigkeit, d.h. den 
Anteil, der nicht durch thermische Aktivierung überwunden werden kann. Dazu gehören 
(siehe auch Abschnitt 2.4) die notwendige Bildung der Anpassungsversetzungen, die 
Bildkräfte durch die freie Oberfläche und elastisch steifere Nachbarphasen sowie die 
weitreichenden Spannungsfelder der Grenzflächenversetzungen. Thermisch aktivierbar sind 
hingegen die Gitterreibung und z.T. das Versetzungsschneiden, d.h. die Überwindung der 
kurzreichenden Spannungsfelder kreuzender Wald- und Grenzflächenversetzungen.  
 
Potenzgesetzkriechen (T > 0,3 Tm) 
 Bei höheren Temperaturen lässt sich der Zusammenhang zwischen Kriechgeschwindig-
keit und angelegter Spannung gemäß 
 
 nσε ∝&  (2.19) 
 
beschreiben, weswegen der Zusammenhang auch Potenzgesetzkriechen genannt wird. Der 
Spannungsexponent n kann Werte zwischen 3 und 10 annehmen [30] (dies gilt für reine 
Werkstoffe, bei teilchengehärteten Werkstoffen werden auch deutlich höhere Werte ange-
troffen). Für eine theoretische Begründung dieses Zusammenhanges gibt es Ansätze, die 
jedoch noch keine umfassende Erklärung liefern. Grundsätzlich werden dem Potenzgesetz-
kriechen zwei Versetzungs-Mechanismen zugeordnet: (i) thermisch aktiviertes Gleiten und 
(ii) Gleiten und Klettern durch Diffusion im Versetzungskern und im Kristallvolumen. Für die 
Berechnung der Kriechgeschwindigkeit auf Grundlage von Gl. 2.13 wird in beiden Fällen die 












αρ . (2.20) 
 
Die Größe αK ist eine dimensionslose Konstante der Größenordnung eins und σ0 charakteri-
siert die Gitterreibspannung ohne Verfestigung (Peierlsspannung). Die Versetzungsgleitge-
schwindigkeit v  wird beim thermisch aktivierten Gleiten als proportional zur angelegten 
Spannung abgeschätzt (unter Annahme einer kleinen Aktivierungsenergie ∆FAkt), was durch 
Kombination von Gl. 2.14 und Gl. 2.20 einen Spannungsexponenten n = 3 ergibt.  
 Die bei höheren Temperaturen in Gang kommende Leerstellendiffusion führt dazu, dass 
die Stufenanteile der Versetzungen ihre Gleitebenen durch Klettern verlassen können. Damit 
ist es den Versetzungen möglich, lokale Hindernisse zu umgehen. Die mittlere Geschwindig-
keit der Versetzungen v  steigt mit der Leerstellenkonzentration und dem Leerstellen-
diffusionskoeffizienten. Dabei ist zu berücksichtigen, dass die Leerstellendiffusion sowohl im 
Kristallvolumen als auch im Versetzungskern stattfinden kann. Mit der Abschätzung von v  
aus einem effektiven Diffusionskoeffizienten Deff, der sowohl Diffusion im Versetzungskern 
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Hierbei stellt AC eine dimensionslose Konstante dar, die nach der Herleitung ungefähr gleich 
eins ist. Bei hohen Temperaturen und niedrigen Spannungen überwiegt die Volumendiffusion 
und der Spannungsexponent n beträgt 3. Bei niedrigen Temperaturen und hohen Spannungen 
hingegen findet die Leerstellendiffusion vorwiegend im Versetzungskern statt. Da die 
Leerstellendiffusion im Versetzungskern quadratisch mit der Spannung zunimmt [30] erhöht 
sich der Spannungsexponent theoretisch auf n+2 = 5. 
 In der Praxis kommen deutlich höhere Werte für AC vor (bis hin zu 1015). Das gleiche 
betrifft, wie bereits erwähnt, auch den Spannungsexponenten n [42]. Diese Diskrepanzen 
konnten noch nicht restlos aufgeklärt werden. Mit entsprechender Anpassung der Parameter n 
und AC beschreibt Gl. 2.21 jedoch in den meisten Fällen das Kriechverhalten gut und wird 
deshalb häufig zur Simulation von Kriech- und Relaxationsexperimenten herangezogen. 
 Gegen die Anwendung des Potenzgesetzkriechens auf dünne Schichten gibt es jedoch 
aus physikalischer Hinsicht grundsätzliche Bedenken. Die Gründe dafür sind: 
 (i) Die Abschätzung der Versetzungsdichte mit Gl. 2.20 bezieht sich auf auf massive 
Werkstoffe und einen strukturell stabilen Zustand (steady state). Mit steady state ist eine 
stabile Versetzungssubstruktur gemeint, die eine ausgeglichene Verfestigungs−Entfestigungs-
Bilanz mit sich bringt. Dieser Zustand stellt sich jedoch nur bei konstanter Spannung und erst 
nach einer Dehnung von mehreren Prozent ein. Diese beiden Bedingungen sind jedoch bei 
fast allen Versuchen mit dünnen Schichten auf Substraten nicht gegeben. Beim gebräuchlichs-
ten Verfahren, dem thermischen Zyklieren mit eingeschobenen isothermen Haltezeiten, 
werden nur maximale Dehnungen von einem Prozent erreicht, außerdem ändert sich die 
Spannung permanent. 
 (ii) Es ist fraglich, ob die hinzugewonnene Freiheit des Kletterns den Versetzungen in 
dünnen Schichten überhaupt eine grundsätzlich leichtere Überwindung der Hindernisse 
ermöglicht. Zumindest die bislang bekannten und in Abschnitt 2.4 vorgestellten Festigkeits-
verursachenden Hindernisse dünner Schichten sind zum Großteil nicht durch Klettern zu 
überwinden.  
 Diese Betrachtungen haben gezeigt, dass eine einfache Übertragung der klassischen 
Versetzungskriechgesetze auf dünne Schichten problematisch ist. Ohne dass detailliert auf 
mikrostrukturelle Parameter wie Korngröße oder Versetzungskonfiguration eingegangen 
wurde, sind grundsätzliche neue Aspekte deutlich geworden. Demzufolge darf in Mechanis-
mus basierenden Kriechgleichungen der athermische Festigkeitsanteil nicht ignoriert werden. 
Es ist nicht auszuschließen, dass es in dünnen Schichten im Gegensatz zu Massivmaterialien 
keinen prinzipiellen Unterschied zwischen Hochtemperatur- und Tieftemperatur-Versetzungs-
kriechen gibt. 
 Eine vollkommen andere Art einer Spannungsrelaxation in dünnen Schichten wurde 
1998 von Müllner und Arzt [43] zur Diskussion gestellt. Basierend auf in situ Beobachtungen 
von verschwindenden Versetzungskontrasten im Transmissionselektronenmikroskop wird 
eine thermisch aktivierte Dissoziation von Versetzungen in der Schicht/Substrat-Grenzfläche 
vermutet. Das würde bedeuten, dass sich eine (Volterra-) Versetzung in eine so genannte 
Somigliana-Versetzung [43,44] ohne diskreten Burgersvektor umwandelt und dabei in die 
unter der Schicht liegende amorphe Nachbarphase eindringt (im konkreten Fall in amorphes 
SiO2 [43]). Dieser Prozess wäre ein Beitrag zur Entfestigung, da sowohl die kurzreichenden 
als auch ein Teil der weitreichenden Spannungsfelder der Grenzflächenversetzungen 
verschwinden und damit die Wechselwirkungskräfte zwischen den Versetzungen (siehe 
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Abschnitt 5.4.1) abnehmen. Allerdings ist die tatsächliche Existenz eines solchen Vorganges 
sehr vage, er wurde in der Literatur auch bislang nicht weiter diskutiert. 
 
2. 5. 2 Diffusionskriechen 
 
 Die getrennte Erfassung des Dünnschicht-Diffusionskriechens bei hohen Temperaturen 
ist wegen der Überlagerung mit Versetzungsmechanismen schwierig. Es liegen daher kaum 
zuverlässige Messwerte über die Kinetik des Dünnschicht-Diffusionskriechens vor. Es gibt 
aber Ansatzpunkte die vermuten lassen, dass sich auch das Diffusionskriechen dünner 
Schichten von dem massiver Werkstoffe unterscheidet. Ein wichtiger Hinweis darauf sind die 
bisweilen bei relativ hohen Temperaturen (> 0,5 Tm) gemessenen hohen Spannungen in Al-  
und Cu-Schichten beim thermischen Zyklieren [16,46]. Eine verzögerte Kinetik des 
Diffusionskriechens unter Dünnschichtbedingungen gilt daher allgemein als sehr 
wahrscheinlich. 
 Ursache für Diffusionskriechen ist ein gerichteter Leerstellentransport, getragen durch 
Selbstdiffusion im Volumen oder in den Korngrenzen. Triebkraft für den Transport sind 
Unterschiede im hydrostatischen Druck, hervorgerufen durch lokal verschiedene Normal-
spannungen auf die Korngrenzen. Beeinflusst wird die Kriechkinetik außer durch Temperatur, 
Spannung und Diffusionskoeffizienten auch durch die Diffusionswege, d.h. die Korngröße 
und - form. Auf dieser Grundlage existieren mehrere Modelle zur Abschätzung der Kriech-
geschwindigkeit, z.B. von Gibbs [47] und von Raj und Ashby [48]. Sie laufen alle auf eine 
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Dabei beschreibt Ω das Atomvolumen, d die Korngröße, Deff den effektiven Diffusions-
koeffizienten aus Korngrenzen- und Volumendiffusion sowie AD eine Konstante mit dem 
Wert von etwa 40. 
 Diese Kriechgleichung wurde für dünne Schichten modifiziert, um den morphologi-
schen Besonderheiten (kolumnare Körner) und dem biaxialen Spannungszustand Rechnung 
zu tragen. Letzterer führt dazu, dass zwischen den vertikalen Korngrenzen kein Transport 
mehr stattfindet, da keine hydrostatischen Druckunterschiede vorliegen. Der Materialtransport 
findet nur noch zwischen Korngrenze und Oberfläche statt, folglich muss auch die Schicht-
dicke berücksichtigt werden.  
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mit h als Schichtdicke, DV als Volumen-Diffusionskoeffizient. AV ist eine Konstante und 
beträgt ungefähr 10. 
 Für reine Korngrenzendiffusion (T < 0,6...0,8 Tm) ergibt die Modifikation hingegen 
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Hier bezeichnet δ die Korngrenzenbreite, DKG den Korngrenzen-Diffusionskoeffizienten und 
AKG eine Konstante, die nach Gibbs [47] etwa 15 und nach Thouless [35] etwa 3 beträgt. In 
einer genaueren Analyse kam Thouless [49] zu dem Schluss, dass auch die Oberflächen-
diffusion Einfluss auf die Kriechgeschwindigkeit nehmen kann. Nach Thouless gilt Gl. 2.24 
nur bei ausreichend schneller Oberflächendiffusion. Ist der Oberflächentransport langsamer 
als der durch Korngrenzendiffusion getragene Teilchentransport in die bzw. aus der Korn-
grenze (Zugspannung bzw. Druckspannung), so verringert sich die Kriechgeschwindigkeit. 
Entscheidend hierfür sind die Verhältnisse Korngröße/Schichtdicke und Korngrenzen-/Ober-
flächendiffusionskoeffizient [49].  
 Beide für dünne Schichten modifizierten Gleichungen für das Diffusionskriechen 
weisen jedoch einen grundlegenden Fehler auf, wie Gao et al. [50] bemerkten. In den 
Originalarbeiten zur Ableitung der Kriechgleichungen (z.B. Raj und Ashby [48]) wurde 
gezeigt, dass parallel zum Diffusionstransport auch Korngrenzengleiten stattfinden muss. 
Diese Voraussetzung wurde bei der Anwendung auf dünne Schichten automatisch über-
nommen, obwohl sie hier meist nicht zutrifft. Da die Schichten in den meisten Fällen auf ein 
nichtmetallischen Substrat wie Si aufgebracht werden, kann in der Schicht/Substrat-Grenz-
fläche keine Gleitung stattfinden. Liegt obendrein noch eine biaxialer Spannungszustand und 
eine kolumnaren Kornmorphologie (d.h. senkrechte Korngrenzen) vor, findet so gut wie 
überhaupt kein Korngrenzengleiten statt. Diese Tatsache stellt eine deutliche Behinderung des 
Korngrenzendiffusionskriechens dar.  
 Aus diesem Haftungsphänomen wurde bis vor kurzem nur die Schlussfolgerung auf 
eine verbleibende Restspannung beim Korngrenzenfließen gezogen [51]. Erst in jüngsten 
Arbeiten [50,52] wurde auch der unmittelbare Einfluss auf den Diffusionsstrom selbst 
berücksichtigt.  
 Die korrekte mathematische Behandlung des behinderten Korngrenzendiffusions-
kriechens durch Gao et al. [50] führt auf ein Eigenwertproblem hinaus, welches nur mit 
numerischen Methoden gelöst werden kann. Daraus resultieren keine steady state 
Gleichungen vom Typ Gl. 2.22, sondern wesentlich komplexere Lösungen. 
 
 
2. 6 Zusammenfassung und Zielsetzung dieser Arbeit 
 
 Die Vorbetrachtung sollte zeigen, dass die an kompakten Werkstoffen gewonnenen 
Erkenntnisse über das mechanische Verhalten nicht unbesehen auf dünne Schichten 
übertragen werden können. Ein direkter Vergleich der Eigenschaften von Schicht und 
Kompaktwerkstoff ist zwar nur schwer möglich, da die konventionellen Messmethoden 
zumeist auf dünne Schichten kaum anwendbar sind. Messungen, die an Schichten im Verbund 
mit dem Substrat durchgeführt wurden, haben ein außergewöhnliches mechanische Verhalten 
der Schichten aufgezeigt. Dies betrifft insbesondere die ungewöhnlich hohen Fließspannung-
en der Schichten. 
 Es gilt als gesichert, dass neben den mikrostrukturellen Parametern wie Korngröße und 
Versetzungsdichte noch ein weiterer Parameter, die Schichtdicke, einen entscheidenden 
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Einfluss auf die plastischen Eigenschaften ausübt. Wie dieser zusätzliche Parameter im Detail 
wirkt, ist Gegenstand intensiver Forschung. So wurden eine Reihe von Modellen entwickelt, 
die insbesondere die hohen Fließspannungen auf der Basis spezieller Versetzungsmechanis-
men zu erklären versuchen. Damit gelang es, einige Aspekte des plastischen Schichtverhal-
tens plausibel zu erklären. Bislang existiert jedoch noch kein umfassendes Modell, das 
zufriedenstellende Voraussagen über das mechanische Verhalten ermöglicht. In die Beschrei-
bung des Kriechverhaltens haben die Dünnschicht-Versetzungsmodelle bislang kaum Eingang 
gefunden. 
 
 Diese Arbeit soll einen Beitrag zum grundlegenden Verständnis der mechanischen und 
strukturellen Besonderheiten dünner metallischer Schichten liefern. Besonderes Augenmerk 
wird auf die Aufklärung der maßgeblichen Mechanismen der plastischen Verformung gelegt. 
Auf Grund der technologischen Bedeutung wurden gesputterte Cu-Schichten auf Si-Wafern 
als Materialsystem gewählt. Ziel der Untersuchungen ist die Mechanismus basierende 
Beschreibung von Fließspannung und Kriechgeschwindigkeit in dünnen Cu-Schichten, um 
daraus konkrete Spannungsverläufe vorhersagen zu können. 
 Die experimentellen Methoden konzentrieren sich auf die Schichtspannungsmessung 
mit der Waferkrümmungsmethode. Zusätzlich zur konventionellen Methodik des thermischen 
Zyklierens kommt eine neue Technik, die Vierpunktbiegung beschichteter Si-Streifen, zum 
Einsatz. Damit können unabhängig von der Temperatur und den thermischen Spannungen 
auch Lastspannungen in die Schichten eingetragen werden. Weitere Informationen liefert die 
Abkühlung der Proben auf −196°C in flüssigem Stickstoff. Durch die Variation der Parameter 
Temperatur und Dehnung bzw. Spannung können die Fließspannung, die Verfestigung und 
die Kriechgeschwindigkeit in einem großen Spektrum gemessen werden. Durch die Ver-
wendung von drei verschiedenen Schichtdicken werden auch Aussagen zur Schichtdickenab-
hängigkeit der Eigenschaften gewonnen. Begleitet werden die mechanischen Untersuchungen 
von strukturellen Charakterisierungen hinsichtlich Korngröße, Textur und korninneren 
Defekten. Mit den gesammelten Messdaten sollen vorhandene Verformungsmechanismus-
modelle überprüft und gegebenenfalls neue entwickelt werden. Mit Simulationen werden 
verschiedene Modelle auf die Spannungsberechnung angewendet, um aus dem Vergleich von 
Simulation und Experiment den jeweils bestimmenden Mechanismus zu finden. 
 




3 Experimentelle Details 
 
3. 1 Spannungsmessapparatur 
 
 Wie im Abschnitt 2.2 bereits erwähnt, verursacht eine durch Eigenspannung verspannte 
Schicht auf einem Substrat eine leichte Verkrümmung des Substrates. Durch Messung des 
Krümmungsradius r kann mit Gl. 2.5 auf die Schichtspannung geschlossen werden. In der 
vorliegenden Apparatur wird r mit einer lichtoptischen Methode, der so genannten Zwei-
strahlmethode ermittelt. Diese nutzt den Effekt, dass zwei parallele Lichtstrahlen durch 
Reflexion auf einer gekrümmten Oberfläche relativ zueinander verkippt werden. Der Kipp-
winkel ist eine Funktion von r und wird als Positionsverschiebung der reflektierten Strahlen 
auf den Detektoren registriert. In die Berechnung von r gehen neben den vertikalen Positions-
verschiebungen der beiden Strahlen ∆y1 und ∆y2 noch die Längen der beiden Strahlwege 
























In der beschriebenen Apparatur betragen die Strahlwege l1 = 590 mm und l2 = 611 mm. Der 
Abstand der Reflexionspunkte auf der Probe beträgt lR = 50 mm, was genau dem Abstand der 
unteren Auflager entspricht. Die Berechnung der Schichtspannung aus den gemessenen 
Krümmungsradien erfolgt nach Gl. 2.5. 
 
3. 1. 1 Konstruktiver Aufbau 
 
 Der genutzte Aufbau stellt die Weiterentwicklung einer von Brückner et al. [53] ent-
wickelten Spannungsmessapparatur dar. Er besteht prinzipiell aus drei Komponenten. Die 
erste Komponente ist ein laseroptisches System zur Spannungsbestimmung, die zweite ein 
regelbares Heiz- und Kühlsystem und die dritte Komponente bildet eine Vierpunktbiege-
einrichtung. Die Anordnung dieser drei Komponenten in der Apparatur ist in Abb. 3.1 
schematisch dargestellt. Die Apparatur setzt sich aus zwei Kammern zusammen, die durch ein 
optisches Fenster voneinander getrennt sind. Diese konstruktive Trennung wirkt sich vorteil-
haft auf die Messgenauigkeit aus, da sie eine hohe thermische und mechanische Stabilität mit 
sich bringt. 
 Die obere Kammer steht permanent unter einem Vakuum von etwa 3×10−3 mbar und 
beinhaltet die laseroptische Einheit. Sie besteht aus dem über Lichtleiterkabel eingeführten 
Laser, vier Spiegeln (drei davon halbdurchlässig) und zwei positionsempfindlichen 
Detektoren. Alle optischen Bauteile sind an einer thermostatisierten Kupferplatte befestigt. 
Die Temperatur der Kupferplatte wird an zwei Stellen mit aufgeklebten Pt-Widerstands-
thermometern gemessen. 
 Die untere so genannte Probenkammer steht während der Experimente unter einem 
Vakuum von <5×10−5 mbar. Sie enthält als Kernstück die Vierpunktbiegeeinrichtung, deren 
Auflager aus Macor [54] (geringe thermische Leitfähigkeit) bestehen. Die beiden oberen 
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Auflager sind in der Apparatur fixiert, die unteren hingegen über einen Hubtisch mit einer 
externen Mikrometerschraube höhenverstellbar. Die Probe liegt auch bei reinen thermischen 
Zyklierexperimenten auf den unteren beiden Auflagern auf. Ober- und unterhalb der Probe 
befinden sich im Abstand von etwa 2 cm zueinander zwei mit Heizleitern versehene plan-
parallele Kupferplatten. Diese Platten sind von einem inneren luftgekühlten und einem 
äußeren wassergekühlten Mantel umgeben. Beide Kühlsysteme dienen zur besseren Tempe-
raturregelung und zur Minimierung der Wärmeabstrahlung auf die restliche Apparatur. 
 Die Temperatur kann an drei verschiedenen Stellen mit Ni−NiCr-Thermoelementen 
gemessen werden. Das erste Thermoelement berührt direkt die untere Heizplatte, das zweite 
befindet sich frei schwebend zwischen den Heizplatten etwa auf der Höhe der Probe. Das 
dritte Thermoelement drückt einen Referenzstreifen aus Si an die oberen beiden Auflager der 
Vierpunktbiegeeinrichtung. Der Referenzstreifen befindet sich unmittelbar hinter der Probe 
und ist hinreichend kurz, damit ihn die äußeren Auflager während der Biegeversuche nicht 
berühren. 
 Der Weg des Lasers verläuft folgendermaßen: Das Licht mit einer Wellenlänge von 
690 nm wird in einer thermostatisierten Laserdiode (LDS-Point-Source, 3 mW) außerhalb der 
Kammer erzeugt. Die Einkopplung in die obere Kammer der Apparatur erfolgt über ein 
Lichtleiterkabel, an dessen Ende sich eine Fokussieroptik befindet. Nach Strahlteilung an 
einem halbdurchlässigem Spiegel und Umlenkung nehmen die zwei parallelen Strahlen ihren 
Weg durch das optische Fenster in die Probenkammer und fallen auf die Probe. Nach der 
Reflexion passieren sie wieder das Fenster und werden schließlich von den zwei halbdurch-
lässigen Spiegeln auf je einen ortsempfindlichen Detektor (superlinearer Positionssensor der 
Größe 10×10 mm2) gelenkt. 
















Abb. 3.1. Schematischer Aufbau der verwendeten Spannungsmessapparatur bestehend aus 
laseroptischem System, Heiz- und Kühleinrichtung und Vierpunktbiegevorrichtung.  

















Abb. 3.2.  
Langzeitstabilität der Spannungs- 
messapparatur. Die Messung 
erfolgte mit einem unbeschichteten 
Si-Streifen. Es wurde eine  hypo-
thetische Schichtdicke von 1 µm 
angenommen.
 
3. 1. 2 Präzision und Stabilität 
 
 Die Präzision der laseroptischen Krümmungsmessung wird insbesondere durch die 
Stabilität des Lasers, die Ortsauflösung der Detektoren und den Rauschpegel des Verstärkers 
der Detektorsignale bestimmt. Für die Stabilität ist zusätzlich die Empfindlichkeit des 
laseroptischen Systems gegenüber äußeren Störsignalen (Erschütterungen, akustische und 
thermische Einwirkungen) entscheidend. 
 Die Langzeitstabilität über 24 h wurde mit einem Si-Leerstreifen gemessen. Der 
Streifen aus {100}-Si war beidseitig poliert und thermisch oxidiert (0,6 µm Oxiddicke). Für 
die Berechnung des Störsignals wurde eine fiktive Schicht der Dicke 1 µm angenommen. Die 
berechnete hypothetische Schichtspannung über 24 h ist in Abb. 3.2 dargestellt. Darin ist ein 
Untergrundrauschen der Größenordnung ±0,1 MPa zu erkennen. Die maximale Signaldrift 
liegt in derselben Größenordung.  
 Beim thermischen Zyklieren tritt eine weitere Störkomponente für die Genauigkeit auf, 
die thermische Beeinflussung des laseroptischen Systems durch die Anlage selbst. Dieser 
Einfluss wurde in einem thermischen Zyklus zwischen Raumtemperatur (RT) und 500°C mit 
einem Si-Leerstreifen gemessen. Die Heiz-  und Kühlrate betrug dabei 4 K/min. Die 
entsprechende hypothetische Spannung für eine angenommene 1 µm dicke Schicht zeigt 
Abb. 3.3. Darin erkennt man geringe Schwankungen der Spannung bis maximal 1 MPa. Der 
Spannungsverlauf ist weitgehend reversibel. 
 Die aus diesen beiden Untersuchungen hervorgehende Genauigkeit der Anlage von 
±1 MPa bei temperaturabhängigen Spannungsmessungen für eine 1 µm dicke Schicht ist für 
den beabsichtigten Zweck hinreichend genau, da die zu erwartenden Spannungswerte ein bis 
zwei Größenordnungen darüber liegen. Damit ist eine Korrektur der gemessenen Signale 
nicht notwendig. 
 Die zweite wichtige Messgröße ist die Temperatur der Probe. Die Temperaturmessung 
während der Experimente erfolgt durch ein Thermoelement, welches unmittelbar hinter der 
Probe einen Si Referenzstreifen aus an die oberen beiden Auflager der Vierpunktbiegeeinrich-
tung drückt (siehe Abschnitt 3.1.1). Für die Ermittlung der wahren Probentemperatur wurden 
mehrere Mini-Thermoelemente auf einen Si-Streifen aufgeklebt, dieser auf die unteren beiden 
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Auflager (Probenposition) gelegt und die Temperaturen während eines thermischen Zyklus 
bis 500°C mit einer Heiz- bzw. Kühlrate von 4 K/min gemessen. Die aufgeklebten Thermo-
elemente zeigten eine homogene Temperaturverteilung auf dem Streifen. Die Verläufe der 
Regeltemperatur und der gemittelten Temperatur der aufgeklebten Thermoelemente über der 
Zeit sind in Abb. 3.4 dargestellt. Aus diesen Verläufen wurde eine Kalibrierungskurve 
ermittelt und zur Korrektur der Temperaturwerte bei allen thermischen Zyklierexperimenten 
verwendet. Wie aus der Abbildung weiterhin hervorgeht, verlangsamt sich die Abkühlrate 
unterhalb von 190°C deutlich. Dieser Effekt ist auf eine unzureichende Wärmeableitung 










































  Abb. 3.3. Anlagenstabilität während eines Tem-    
  peraturzyklus. Unbeschichteter Si-Streifen, hypo- 
  thetische Schichtdicke 1 µm.  
Abb. 3.4. Verlauf der Regeltemperatur und der 
an einem Teststreifen gemessenen wahren 
Probentemperatur über der Zeit.
 
 
3. 1. 3 Fehlerbetrachtung 
 
 Bei der Fehlerbetrachtung der Spannungswerte muss zwischen den Relativwerten 
(Schichtspannungsänderungen auf einem Streifen in gleichen Versuch) und Absolutwerten 
(verschiedene Streifen bzw. verschiedene Versuche) unterschieden werden. Der Hauptgrund 
dafür ist der fehlende Bezugspunkt der aus der Substratkrümmung gewonnenen Spannung. Da 
das Substrat auch ohne Schicht bereits eine Krümmung aufweist, kann die durch die Schicht-
spannung hervorgerufene Substratkrümmung nur durch Vergleichsmessung ein und desselben 
Streifens mit und ohne Schicht bestimmt werden. Die Krümmung des Leerstreifens wird 
entweder vor der Beschichtung oder nach Ablösung der Cu-Schicht gemessen. Dabei kommt 
es zu einem zufälligen Fehler, da der laseroptisch gemessene Krümmungswert beim 
mehrmaligen Ein- und Ausbau eines Streifens nicht vollständig reproduzierbar ist. Dieser 
Fehler wurde durch eine Messreihe an einem Streifen mit einer Cu-Schicht der Dicke 1 µm 
gemessen und ergab eine Standardabweichung von 4,76 MPa.  
 Zu den Fehlern der Spannungsrelativwerte tragen die in Gl. 2.5 eingehenden Parameter 
biaxialer E-Modul (M), Substratdicke (hs), Schichtdicke (hf), und der Krümmungsradius (r) 
bei. Die verwendeten Werte mit den abgeschätzten maximalen Fehlern sind in Tabelle 3.1 
zusammengestellt. Der maximale Fehler kann nach dem Fehlerfortpflanzungsgesetz berechnet 
werden: 
 
































σ . (3.2) 
 
Unter Verwendung der in Tabelle 3.1 angegebenen Größen ergibt sich daraus in Abhängigkeit 
der Spannung σ und der Schichtdicke hf folgender maximaler Fehler: 
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Diese Formel zeigt, dass sowohl die Schichtdicke als auch die Spannung selbst die Höhe des 
Fehlers beeinflussen. Dieser Zusammenhang ist in Abb. 3.5 grafisch veranschaulicht. Man 
erkennt, dass der größte Fehler bei kleiner Schichtdicke und hoher Spannung auftritt. Im 
„ungünstigsten“ Fall der vorliegenden Experimente (0,2 µm Schichtdicke und etwa 500 MPa 
Spannung) beträgt der absolute Fehler etwa 70 MPa. 
 
M = 180 ± 5 GPa 
hs = 380 ± 5 µm 













Verwendete Werte für die Abschätzung des maximalen  
Fehlers bei der Spannungsermittlung.
 
 Die getrennt betrachteten Fehler bei den Relativ- bzw. Absolutwerten äußern sich bei 
den σ−T- bzw. σ−t-Kurven auf verschiedene Weise: Während ein Fehler in den Relativwerten 
eine Stauchung bzw. Dehnung in Zug- und Druckspannungsrichtung verursacht, bewirkt der 































Abb. 3.5. Maximaler Fehler der gemessenen Spannung für die in den Experimenten verwendeten 
Schichtdicken als Funktion der Spannung. 
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3. 2 Vierpunktbiegemethodik 
 
 Die Verbiegung eines Substrats führt zu positiver Dehnung auf der einen Substratseite 
und zu negativer Dehnung (Stauchung) auf der anderen Seite. Ist das Substrat homogen, 
ändert sich die Dehnung linear über den Querschnitt, wobei in der Mitte eine dehnungsfreie 
Faser auftritt. Der Betrag der Dehnung wird durch den Abstand zur dehnungsfreien Faser und 
den Krümmungsradius r des Substrates bestimmt. Eine auf dem Substrat befindliche Schicht 
kann als Randfaser des Substrates betrachtet werden, solange die Schichtdicke um mehrere 
Größenordnungen kleiner als die Substratdicke (hS) ist. Die Dehnung (ε) in der Schicht ergibt 






=ε . (3.4) 
 
 Bei einer symmetrischen Vierpunktbiegung ist der Krümmungsradius zwischen den 
inneren Auflagern konstant und damit auch die Schichtdehnung homogen. Aus den 
geometrischen Gegebenheiten kann bei Annahme linear-elastischen Verhaltens des Substrates 
der Zusammenhang zwischen der vertikalen Verschiebung der unteren Auflager und dem 
Krümmungsradius abgeschätzt werden. Durch Kombination mit Gl. 3.4 ergibt sich dann die 










=ε . (3.5) 
 
Hierbei steht ∆h für die vertikale Verschiebung der unteren Auflager (siehe Abb. 3.1), s1 für 
den horizontalen Abstand zwischen den inneren und den äußeren Auflagern (= 10 mm) und s2 
für den Abstand der inneren Auflager zueinander (= 30 mm). Eine vertikale Verschiebung 
von ∆h = 1 mm bewirkt auf einem 380 µm dicken Wafer eine Schichtdehnung von 
ε4PB = 0,102%. 
 Theoretisch könnte in der beschriebenen Apparatur der Krümmungsradius während der 
Vierpunktbiegung auch über die laseroptische Methode bestimmt werden. Allerdings sind die 
Ablenkungen der Laserstrahlen zu groß, um noch detektiert werden zu können. So muss die 
Schichtdehnung während der Biegung aus der vertikalen Verschiebung der unteren Auflager 
bestimmt werden. Die laseroptische Methode wird jedoch genutzt, um den Nullpunkt beim 
Beginn der Biegeexperimente zu finden (erster Kontakt der Probe mit den oberen Auflagern). 
 Die gewählte Messmethodik besteht aus einer Kombination von Verbiegung und laser-
optischer Schicht-Spannungsmessung nach Entlastung der Probe. Solange sich die Schicht bei 
der Biegung rein elastisch verhält, bleibt nach Entlastung keine Dehnung zurück. Wird die 
Fließgrenze jedoch überschritten, verursacht die eingebrachte Dehnung (εpl) nach Entlastung 
eine Schichtspannung der Höhe σEntl = E⋅εpl (E: Elastizitätsmodul), siehe auch Abb. 3.6a. Die 
gemessene Spannung (σEntl) ist daher ein Maß für die plastische Dehnung, die durch die 
Biegung in die Schicht eingebracht wurde. Aus σEntl und der maximalen Dehnung bei der 
Vierpunktbiegung (ε4PB) kann die Spannung (σ4PB) während der maximalen Dehnung 
abgeschätzt werden (siehe Abb. 3.6): 





























Abb. 3. 6. a) Schematische Illustration des σ−ε-Verlaufs in einem Be- und Entlastungszyklus der 
Vierpunktbiegung. b) Schematischer σ−ε-Verlauf während der ersten 5 Biegezyklen (Be - und 
Entlastungszyklen). 
 
 EntlPB44PB E σεσ −⋅= . (3.6) 
 
Der Be- und Entlastungszyklus erfolgt sukzessive, wobei die Höhe der Verbiegung von Mal 
zu Mal erhöht wird. Mit dieser Verfahrensweise kann indirekt auf das Spannungs−Dehnungs-
Verhalten der Schicht geschlossen werden (siehe Abb. 3.6b). 
 Der durch eine Vierpunktbiegung hervorgerufene Spannungszustand in der Schicht ist 
weitgehend uniaxial. Eine kleine Spannungskomponente in Querrichtung wird durch die 
Differenz der Querkontraktionszahlen von Schicht und Substrat bestimmt, sie ist aber im 
konkreten Fall vernachlässigbar gering. Da im Gegensatz dazu die Schichteigenspannung 
biaxial und in der Schichtebene symmetrisch ist, ergibt sich bei der Biegung ein unsymmetri-
scher biaxialer Spannungszustand. Dieser verkompliziert jedoch die Auswertung der 
Versuche, da für die plastische Verformung nicht die Normalspannung, sondern die Scher-
spannung entscheidend ist. Ein Ausweg besteht in der Berechnung der maßgeblichen Scher-
spannung über eine so genannte Vergleichsspannung (σV) aus den Hauptachsenspannungen, 
im konkreten Fall der Spannung in Längsrichtung (σL) und der Spannung in Querrichtung 
(σQ). σV kann nach verschiedenen Modellen der Plastizitätstheorie errechnet werden. Eine 
häufig verwendete Vergleichsspannung ist die nach von Mises. Für den Fall einer 
unsymmetrischen biaxialen Schichtspannung ergibt sie sich folgendermaßen: 
 
 ( )[ ]212231 QLQLV σσσσσ −+= , (3.7) 
 
 Die Anwendung der Vergleichsspannung auf die Plastizitätsphänomene in dünnen 
Schichten ist jedoch fraglich, da sie einer kontinuumsmechanischen Betrachtungsweise 
entspringt. Die in Abschnitt 2.4 angedeuteten Dünnschichtbesonderheiten sind jedoch 
vermutlich auf Mechanismen zurückzuführen, die keine Volumeneigenschaften darstellen, 
sondern lokal und richtungsabhängig wirken (z. B. die Versetzungswechselwirkung an der 
Schicht/Substrat-Grenzfläche). Daher sollten für eine Vergleichbarkeit der Messungen gleiche 
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Spannungszustände in allen Vierpunktbiegeversuchen vorliegen. Da sowohl Zug- als auch 
Druck-Biegeversuche durchgeführt werden, ist dies nur bei einer Ausgangsspannung σbiax = 0 
möglich.  
 Um die Vergleichbarkeit aller Messungen zu gewährleisten, wurde entschieden, alle 
Vierpunktbiegeversuche ausgehend von einem spannungsfreiem Zustand (σbiax = 0) durchzu-
führen. Im Abschnitt 4.4.1 wird näher darauf eingegangen, wie die spannungsfreien Zustände 
konkret realisiert wurden. 
 
 
3. 3 Probenherstellung 
 
 Für alle Versuche wurden beidseitig oxidierte, {100}- bzw. {111}-orientierte 3" Si-
Wafer von der Firma CrysTec GmbH (Berlin) als Substratmaterial verwendet. Die Wafer-
dicke betrug 380 µm, die Dicke der Oxidschichten 0,6 µm bzw. 1,0 µm. Bei den thermischen 
Zyklierexperimenten wurde einseitig polierte und bei den Vierpunktbiegeexperimenten 
beidseitig polierte Wafer eingesetzt.  
 Die Cu-Beschichtungen durch Magnetronsputtern erfolgten im Institut für  Halbleiter- 
und Mikrosystemtechnik der TU-Dresden. Folgende Sputterparameter lagen vor: 2×10−7 mbar 
Basisdruck, 2×10−3 mbar Ar-Druck, 4 kW Sputterleistung und keine Substratbeheizung. Es 
wurden 0,2 µm, 0,5 µm und 1 µm dicke Schichten hergestellt. Die Schichtdicken wurden 
anschließend mit einem DEKTAK-Profilometer an geätzten und mechanisch erzeugten 
Kanten gemessen. Die Mittelwerte der an allen drei Schichtdicken erhaltenen Werte sind in 
Tabelle 3.2 angegeben. 
 
nominelle Schichtdicke [µm] gemessene Schichtdicke [µm] 
0,2 0,20 ± 0,01 
0,5 0,53 ± 0,01 
1,0 1,03 ± 0,01 
Tabelle 3.2.  




 Für die thermischen Zyklierexperimente wurden ganze Wafer beschichtet und 
anschließend in Streifen der Abmessung 60×7 mm2  geschnitten. Im Gegensatz dazu wurden 
die für die Biegeexperimente benötigten Streifen gleicher Abmessung bereits vor der 
Beschichtung geschnitten und präpariert (siehe Abschnitt 3.4). Die Beschichtung erfolgte 
dann in einem speziell angefertigten Substrathalter, der die Streifen an beiden Enden 
abschattete, so dass jeweils nur ein mittlerer Bereich von 30 mm beschichtet wurde. Dieser 
Bereich entspricht genau dem Abstand der inneren Auflager der Vierpunktbiegeapparatur. 
 
 
3. 4 Streifenvorbehandlung für Vierpunktbiegung 
 
 Ein Umstand, der die Anwendbarkeit der Biegeexperimente für beschichtete Si-
Substrate begrenzt, ist die Sprödigkeit des Siliziums. Dieses Problem lässt sich nicht durch 
Variation der Probengeometrie umgehen, da die entscheidende Größe, die Dehnung in der 
Schicht bzw. der Randfaser des Substrates, auch die kritische Größe beim Bruch des Streifens 
ist.  




 In Vorversuchen wurde die Bruchfestigkeit von Si-Streifen getestet. Die Streifen-
herstellung erfolgte dabei durch Ritzen und Brechen, bzw. Sägen aus beidseitig polierten Si-
Wafern. In beiden Fällen gingen die Streifen bereits bei (Randfaser-) Dehnungen von etwa 
0,1% bis 0,5% zu Bruch. Die theoretische Bruchfestigkeit ließe jedoch wesentlich höhere 
Werte erwarten und auch Experimente von Hu [55] an chemisch-mechanisch polierten 
Scheiben erbrachten maximale Dehnungen von 1,5 bis 3,7%. Daher ist die Rauhigkeit für das 
frühe Versagen der Streifen verantwortlich. Aus diesem Grunde wurden zusätzlich zu den 
bereits polierten Oberflächen auch die Seitenkanten der Si-Streifen geglättet. Diese Prozedur 
bestand aus mechanischem Schleifen mit Schleifpapier der Körnungen 2400 und 4000, sowie 
Polieren mit 3 µm Diamantsuspension. Diese Glättung der Seitenkanten brachte eine 
deutliche Verbesserung der Brucheigenschaften mit sich. An einer Serie von geglätteten 
Proben wurden mittlere Dehnungswerte von 0,8% und eine maximale Dehnung von 1,2% 
zum Zeitpunkt des Bruches erzielt.  
 
 
3. 5 Verfahren zur Schichtcharakterisierung 
 
 Es wurden mehrere mikroskopische, diffraktometrische und spektroskopische 
Methoden zur Charakterisierung der Schichten eingesetzt. Sie sind in der folgenden Übersicht 
aufgeführt: 
Raster-Elektronenmikroskopie (REM) 
 Diese Untersuchung diente hauptsächlich zur Charakterisierung der 
Oberflächentopografie. Zusätzlich wurden Aussagen zur Korngröße gewonnen. Das benutzte 
Gerät ist ein S-4500 Feldemissions-REM von der Firma Hitachi. 
Röntgendiffraktometrie 
 Mit den röntgenografischen Untersuchungen wurde die Textur sowie die 
Versetzungsdichten der Schichten analysiert. Es wurden dazu verschiedene Diffraktometer 
benutzt. 
 Die Texturmessungen erfolgten in Bragg-Brentano-Geometrie bzw. mit streifendem 
Einfall wahlweise mit einem der beiden Geräte: (1) XPert der Firma Philips, Cu-Kα-
Strahlung, Dünnschichtzusatz, nachgestellter Monochromator; (2) XRD 3000 der Firma 
Seifert, Co-Kα-Strahlung (40 kV, 40 mA), Goniometer MZ VI mit Eulerwiege. 
 Die Versetzungsdichtebestimmung erfolgte durch Profilanalyse des Cu {222}-Reflexes 
mit Fourieranalyse und Einlinienauswertung nach Krivoglaz und Wilkens [56]. Die 
Messungen wurden am Diffraktometer URD 63 (Seifert-FPM) mit Sekundärmonochromator, 
Co-Kα Strahlung durchgeführt. Als Standard diente ein rekristallisiertes Cu-Blech mit einer 
{222}-Halbwertsbreite von 0,169° (dublettkorrigiert). Die Messungen und Auswertungen 
erfolgten im Institut für Metallkunde an der TU Bergakademie Freiberg. 
Focussed-Ion-Beam-Mikroskopie (FIB) 
 Diese Art der Rastermikroskopie liefert einen guten Orientierungskontrast und wurde 
deshalb zur Analyse von Zwillingen und der Korngröße herangezogen. Durch die zusätzliche 
Möglichkeit des gezielten Sputterabtrages konnten zusätzliche Tiefeninformationen über die 
Kornmorphologie gewonnen werden. Die Untersuchungen erfolgten am Gerät FIB 200 der 
Firma FEI. 
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Augerelektronen-Spektrometrie (AES) 
 Mit diese Methode sollte das Ausmaß der Interdiffusion an der Schicht/Substrat-
Grenzfläche sowie die Tiefe der Oberflächenoxidation untersucht werden. Die AES-
Messungen wurden an der Mikrosonde Perkin-Elmer PHI 660 mit folgenden experimentellen 
Bedingungen vorgenommen: Primärenergie 10 keV, Elektronenstrom 100 nA, Einfallswinkel 
der Elektronen zur Probennormalen 30°. Der Abtrag der Probenoberfläche erfolgte durch 
Sputtern mit Ar-Ionen unter 60° Einfallswinkel mit einer Energie von 1,5 keV. 
Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) 
 Die Untersuchungen im TEM dienten der Korngrößenanalyse und der Analyse von 
korninneren Defekten wie Zwillingen, evt. Ausscheidungen und Versetzungen. Sie wurden an 
den folgenden zwei Gräten durchgeführt: (1) JEM 200CX von der Firma JEOL mit 200 kV 
Beschleunigungsspannung und (2) CM20FEG von der Firma Philips, ebenfalls mit 200 kV 
Beschleunigungsspannung. Für die TEM-Analysen wurden sowohl Planar- als auch 
Querschnittspräparationen durchgeführt. Bei den Planarproben erfolgte zunächst ein 
mechanischer Abtrag von der Si-Seite durch Schleifen bis zu einer Restdicke von ca. 100 µm. 
Der nächste Schritt beinhaltete einen Kugelkalottenschliff mit Diamantsuspension der 
Körnungen 9 µm, 6 µm und 3 µm, bis die dünnste Stelle etwa 30 µm betrug. Abschließend 
wurde mit Ar-Ionen mit einem Winkel von 5° von der Rückseite her bis zur Perforation der 
Schicht gedimpelt. Dazu stand der Ionendimpler PIPSTM der Firma Gatan zur Verfügung. Zu 
Beginn der Ar-Dünnung wurde auch die Schichtseite kurz gedimpelt, um die Cu-Oberfläche 
zu reinigen. Die Präparation der Querschnittsprobe erfolgte mit der so genannten 
„face-to-face-Technik“. Die herausgetrennte Scheibe mit dem Schichtquerschnitt wurde 
zunächst mechanisch planparallel gedünnt. Dies erfolgte durch Schleifen und Polieren mit 
Diamantsuspension der Körnungen 9 µm, 6 µm und 3 µm auf beiden Seiten der Probe, bis zu 
einer Restdicke von ca. 60 µm. Abschließend wurde auch hier eine Ar-Ionendünnung von 
beiden Seiten vorgenommen. Die Dünnung erfolgte zum Teil im Sektorbetrieb. 
Messung des spezifischen elektrischen Widerstandes 
 Für die Widerstandsmessungen wurden kammförmige Strukturen mit Hilfe der 
lift-off-Technik geätzt. Die Breite der Strukturen betrug 1 mm und die Messlänge 5 mm. Die 
Kontaktierung erfolgte mit Wolframspitzen. Die temperaturabhängige Widerstandsmessung 
erfolgte mit einer Eigenbauvorrichtung durch Vierpunktmessung. Die Vorrichtung wurde in 
der Spannungsmessapparatur Flexus (FLX-2410) platziert und während der Messung mit 
einer reduzierender Atmosphäre gespült. Die Heiz- und Kühlrate betrug 4 K/min.  
Quantitative Korngrößenanalyse 
 Die Analyse erfolgte an TEM-Aufnahmen planar gedünnter Proben. Auf Grund der 
undefinierten Kontraste war eine automatische Korngrenzenselektion unmöglich. Daher 
wurden die Korngrenzen auf den eingescannten Aufnahmen in einem Grafikprogramm 
manuell nachgezeichnet und nachfolgend der Bildhintergrund (TEM-Bild) entfernt. Anhand 
dieser digitalisierten Korngrenzenbilder erfolgte die automatische Auszählung mit einem 
Bildanalyseprogramm. Die Korngrößenverteilung wird als kumulative Häufigkeit über der 
Korngröße dargestellt. Bei Vorliegen einer lognormal-Verteilung ergibt sich bei dieser 
Auftragung ein linearer Anstieg. Der Wert bei einer kumulativen Häufigkeit von 50% wird als 
mittleren (mediane) Korngröße definiert. 






4. 1 Spannungs−Temperatur-Zyklen 
 
4. 1. 1 Erster Zyklus 
 
 Gemäß der in Abschnitt 2.3 beschriebenen Methode wurden verschiedene Cu-Schichten 
mit den Dicken 0,2 µm, 0,5 µm und 1,0 µm thermisch zykliert und dabei ihre Spannungen 
gemessen. Die Aufheiz- und Abkühlrate betrug 4 K/min. Unterhalb von etwa 190°C verlang-
samte sich die Abkühlrate beträchtlich und die Temperatur nahm bis RT etwa exponentiell 
über der Zeit ab (siehe Abb. 3.4). 
 In Abb. 4.1 sind die gemessenen Spannungsverläufe σ(T) während des ersten Zyklus 
dargestellt. Die Schichten unterscheiden sich bereits in ihren Ausgangsspannungen. Es ist 
dabei kein systematischer Zusammenhang zwischen Schichtdicke und Spannung erkennbar, 
denn die mittlere Schichtdicke weist den größten Wert auf. Diese Unterschiede resultieren aus 
Besonderheiten des Sputterprozesses, worauf in dieser Arbeit jedoch nicht eingegangen 
werden soll. Während des Aufheizens lassen sich folgende Abschnitte einteilen: 1) ein 
linearer Abfall der Spannung, 2) ein lokales Druckspannungsmaximum und 3) ein erneuter 
Anstieg der Druckspannung auf ein längeres Plateau bis zur Maximaltemperatur. Die 0,2 µm 
dicke Schicht zeigt im Bereich zwischen 90°C und 200°C noch zusätzliche Charakteristika. 
Bei der höchsten Temperatur von 500°C weist die dünnste Schicht noch die größte Druck-
spannung auf, die dickste Schicht hat hingegen ihre Spannung fast restlos abgebaut.  
 Während der Abkühlung verfestigen sich die Schichten wieder. Die Spannungsanstiege 
vergrößern sich unterhalb von 250°C und nachfolgend nehmen die Spannungen etwa linear 
bis RT zu. Die Anstiege und die Höhe der erreichten Festigkeiten vergrößern sich mit 




























 Abb. 4.1. Erster Spannungs−Temperatur-Zyklus mit drei verschiedenen Schichtdicken.  
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 Aus den Spannungsverläufen im ersten Zyklus sind einige charakteristische Werte in 































nach dem      
1. Zyklus 
[MPa] 
0,2 80 −1,5 −60 −80 −70 −1,8 500 
0,5 150 −1,9 −90 −70 −60 −1,5 340 
1,0 110 −1,6 −60 −15 −5 −1,1 250 
 
Tabelle 4.1. Charakteristische Werte des ersten Spannungs−Temperatur-Zyklus mit drei verschie-
denen Schichtdicken. 
 
4. 1. 2 Zweiter und dritter Zyklus 
 
 Der zweite Zyklus wurde ohne Vakuumunterbrechnung unmittelbar im Anschluss an 
den ersten Zyklus gemessen. In Abb. 4.2 sind die gemessenen Verläufe aller drei Schicht-
dicken dargestellt. Der zweite Zyklus beginnt mit der Spannung, die am Ende des ersten 
erreicht wurde. Während der Aufheizphase sinkt die Spannung zunächst linear. Noch vor 
Erreichen der Spannungsnulllinie bzw. unmittelbar danach verlassen die Kurven jedoch die 
thermoelastische Gerade und münden in ein Plateau ein. Der Verlauf ist für alle drei Schicht-
dicken prinzipiell ähnlich. Unterschiedlich gestaltet sich jedoch der Beginn und die Höhe des 
Spannungsplateaus. 
 Die Abkühlverläufe der drei Schichten sind fast identisch zu denen der ersten Zyklen. 
Unterhalb von etwa 250°C nimmt die Spannung wieder stärker zu und erreicht einen nahezu 
linearen Verlauf zwischen 150°C und RT. Am Ende des zweiten Zyklus werden ungefähr die 
































 Abb. 4.2. Zweiter Spannungs−Temperatur-Zyklus mit drei verschiedenen Schichtdicken. Für 
  jede Schichtdicke ist die Temperatur gekennzeichent, die 50°C oberhalb des Schnittpunktes der  
 jeweiligen σ−T-Kurve mit der Spannungsnulllinie liegt.  




 Einige Charakteristika der Spannungsverläufe im zweiten Zyklus sind in Tabelle 4.2 
zusammengefasst. In der letzten Spalte der Tabelle wird das Verhältnis der Spannungen in 
Druckrichtung (Aufheizung) und Zugrichtung (Abkühlung) bei einer mittleren Temperatur 
betrachtet. Als mittlere Temperatur wurde dabei die Temperatur gewählt, die 50°C oberhalb 



































0,2 500 −2,5 −80 −60 −2,0 520 0,54 
0,5 340 −2,2 −60 −60 −1,7 370 0,71 
1,0 250 −2,1 −25 −15 −1,3 250 0,40 
 
Tabelle 4.2. Charakteristische Werte des zweiten Spannungs−Temperatur-Zyklus mit drei verschie -
denen Schichtdicken. 
 
 An allen drei Schichten wurden abschließend auch die Spannungen im dritten Zyklus 
gemessen. Die Verläufe der 1 µm und 0,5 µm dicken Schichten sind nahezu identisch mit 
denen des zweiten Zyklus. Abbildung 4.3 zeigt diese Tatsache an Hand der 0,5 µm dicken 
Schicht. Die 0,2 µm dicke Schicht zeigt dagegen eine Verschmälerung der σ−T-Kurve. 
Zusätzliche Zyklen bis hin zum 6. Zyklus ergaben, dass sich die σ−T-Kurven aller Schicht-
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 Fasst man die Resultate der ersten σ−T-Zyklen zusammen, so ergeben sich folgende 
wichtige Aussagen: 
- Der Unterschied des Aufheizverhaltens zwischen dem ersten und den folgenden Zyklen 
deutet auf Verdichtungsprozesse durch mikrostrukturelle Veränderungen hin. Sowohl 
Korngrenzenrelaxation als auch Vernichtung von Korngrenzenfläche durch 
Rekristallisation und/oder Kornwachstum kommen dafür in Betracht. 
- Die Ähnlichkeit der Kurven nach dem ersten Aufheizen mit den Kurven der folgenden 
Zyklen deutet darauf hin, dass die mikrostrukturelle Veränderungen nach dem ersten 
Aufheizen bereits weitgehend abgeschlossen sind. 
- Alle Schichten weisen einen erheblichen Anstieg der Festigkeit beim Abkühlen unterhalb 
von 250°C auf. Der Anstieg ist für die dünnste Schicht am größten. 
- Die nach Abkühlung auf RT erreichten Festigkeiten sind außerordentlich hoch. Die Höhe 
nimmt dabei mit abnehmender Schichtdicke deutlich zu. 
- Alle Schichten zeigen eine deutliche Asymmetrie der Fließspannungen in Zug- und 
Druckrichtung. Die beim Aufheizen erreichten Druckspannungen sind deutlich niedriger 
als die Zugspannungen bei der gleichen Temperatur während der Abkühlung. Alle 
Schichten weisen bereits bei sehr geringen Druckspannungen Abweichungen vom 
thermoelastischen Verhalten auf. Diese Tatsachen deuten auf einen ausgeprägten 
Bauschinger-Effekt hin. 
- Bei hohen Temperaturen nehmen die Spannungen während des Aufheizens nicht ab, 
sondern verbleiben auf einem Plateau bzw. steigen sogar leicht an. Dies scheint als starker 
Widerspruch zu den Kriechprozessen die bei diesen Temperaturen erwartet werden. Die 
Höhe der Plateauspannungen nimmt mit abnehmender Schichtdicke zu. 
 
 
4. 2 Mikrostrukturelle Veränderungen 
 
4. 2. 1 Korngröße und Textur  
 
Korngröße 
 Die Korngrößen aller Schichten im Ausgangszustand und nach dem ersten Temperatur-
zyklus wurden an Hand von planar gedünnten TEM-Proben analysiert. Mit der im Ab-
schnitt 3.5 erläuterten Methode erfolgte die Auswertung der TEM-Bilder. Da die Proben 
parallel zur Grenzfläche gedünnt wurden, handelt es sich bei den gemessenen Korngrößen um 
Verteilungen in der Schichtebene. Da jedoch in den Schichten nicht von einer isotropen Korn-
form auszugehen ist, wurde an Hand von Querschnittsuntersuchungen im TEM bzw. FIB-
Mikroskop auch die Form der Körner analysiert. 
 Abbildung 4.4 zeigt den oberflächennahen Teil des Schichtquerschnitts einer 1 µm 
dicken Schicht im abgeschiedenen Zustand. Daran ist eindeutig eine kolumnare Kornstruktur 
zu erkennen. Der Durchmesser der Säulen beträgt 40−90 nm und ist über die Schichttiefe 
nahezu konstant. Die quantitative Korngrößenanalyse wurde an einer planar gedünnten Probe 
mit 0,5 µm Schichtdicke vorgenommen. Es kann davon ausgegangen werden, dass sie die 
Verteilung der Säulenquerschnitte darstellt. Da die Säulendicke kaum tiefenabhängig ist, wird 
sie näherungsweise für alle drei Schichtdicken repräsentativ sein.  
 















Korngröße (nm)  
 
Abb. 4.4. TEM-Querschnittsaufnahme einer 
1,0 µm dicken Schicht im abgeschiedenen Zu-
stand. Deutlich zu erkennen ist die Säulenform 
der Körner. Sie weisen zum Teil Zwillinge auf. 
Abb. 4.5. Kumulative Häufigkeit der Korngröße 
(„Säulenquerschnitt“) in Abhängigkeit der 
Korngröße (0,5 µm, abgeschiedener Zustand). 
 
 
 Abbildung 4.5 zeigt die kumulative Häufigkeit der Korngröße (=Säulenquerschnitt) 
über der Korngröße in doppelt logarithmischer Auft ragung. Der annähernd lineare Verlauf 
deutet auf eine lognormal-Verteilung hin. Die mediane Korngröße und der arithmetische 
Mittelwert sind in Tabelle 4.3 enthalten. 
 Nach einem Temperaturzyklus bis 500°C mit einer Heiz- und Kühlrate von 4 K/min 
wurde die Korngröße erneut untersucht. Um zunächst wieder Tiefeninformationen über die 
Kornform zu erlangen, wurde auch hier am Beispiel einer 0,5 µm dicken Schicht eine 
Querschnittsbetrachtung vorgenommen. Bei dieser Probe wurde im FIB-Mikroskop mit dem 
Ionenstrahl ein rechteckiger Bereich aus der Schicht herausgeätzt. Die entstandene 
Querschnittsfläche konnte nach Kippung der Probe um 45° im Mikroskop-Modus betrachtet 
werden (Abb. 4.6). In dieser Abbildung sind hauptsächlich senkrechte und wenige horizontale 
Korngrenzen zu erkennen. Die meisten Körner reichen von der Grenzfläche bis zur Ober-
fläche, so dass man auch hier von einer annähernd kolumnaren Kornstruktur sprechen kann. 
 Die quantitative Korngrößenanalyse der Schichten nach dem ersten Temperaturzyklus 
wurde ebenfalls an planar gedünnten Proben vorgenommen. Wie die weitgehend linearen 
Verläufe in Abb. 4.7 deutlich machen, sind auch diese Korngrößen nach dem ersten Zyklus 
weitgehend lognormal-verteilt. Die Korngrößen haben im Vergleich zum Ausgangszustand 
jedoch beträchtlich zugenommen und sind von der Schichtdicke abhängig. Die ermittelten 
medianen Korngrößen sowie die arithmetischen Mittelwerte für alle Schichten sind in 





Abb. 4.6.  
FIB-Aufnahme einer 0,5 µm 
dicken Schicht nach dem ersten 
Temperaturzyklus. Blick schräg 
auf die Oberfläche und den 
Schichtquerschnitt, der zuvor 
durch Ionensputtern im FIB-
Mikroskop erzeugt wurde.



































 Abb. 4.7.  
Kumulative Häufigkeiten der 
Korngrößenverteilungen aller 
drei Schichtdicken nach dem 
ersten Temperaturzyklus.
 













nach 1. Zyklus  







nach 1. Zyklus      







nach 1. Zyklus  








Tabelle 4.3. Mediane Korngrößen sowie arithmetische Mittelwerte der Korngrößen im abgeschieden-
en Zustand und nach einem Temperaturzyklus. 
 
 Um genaueren Aufschluss über die Veränderungen der Korngröße im ersten Zyklus zu 
bekommen, wurden Proben von unterbrochenen Zyklen mit dem FIB-Mikroskop am Beispiel 
einer 0,5 µm dicken Schicht untersucht. Jede Probe wurde zunächst mit einer Rate von 
4 K/min bis zu einer bestimmten Maximaltemperatur (150, 250, 350 bzw. 500°C) aufgeheizt 
und dann rasch auf RT abgekühlt, um die Kornmorphologie bei der jeweiligen Maximal-
temperatur „einzufrieren“. Die FIB-mikroskopischen Aufnahmen nach diesen Wärmebehand-
lungen sind in Abb. 4.8 zusammengestellt.  
 Im Ausgangszustand liegt eine homogene Verteilung der kleinen Körner vor. Bei 150°C 
sind jedoch bereits einige sehr stark gewachsene Körner zu erkennen. Die großen Körner 
befinden sich in einer Matrix eines scheinbar unveränderten Ausgangsgefüges. Diese 
Mischung besteht auch bei 250°C und 350°C fort, wobei der Anteil der Ausgangsmatrix 
zunehmend schrumpft. Bei 500°C ist das Ausgangsgefüge schließlich aufgebraucht und es 
liegen nur noch gewachsene, große Körner vor. Diesem Zustand entspricht die Korngrößen-
verteilung, die an Hand einer TEM-Probe analysiert und in Abb. 4.7 dargestellt wurde. 
 Abschließend wurde noch die Kornmorphologie nach zwei Temperaturzyklen im FIB-
Mikroskop untersucht. Wie Abb. 4.9 zeigt, findet keine entscheidende Veränderung der 
Struktur mehr statt. Das Wachstum der Körner ist dem zu Folge bereits nach dem ersten 
Zyklus weitgehend abgeschlossen. 




      
 









FIB-Aufnahmen der Schichtoberflächen  nach 
thermischen Zyklen bis zu verschiedenen 
Maxiamltemperaturen und rasche Abkühlung 
auf RT:  a) Ausgangszustand, b) Maximal-
temperatur=150°C, c) 250°C, d) 350°C und     
e) 500°C. Die Serie veranschaulicht das 
Wachstum weniger großer Körner in einer 
stagnierenden Matrix des feinkörnigen 
Ausgangsgefüges.
 














Abb. 4.9.  
FIB-Aufnahme einer 0,5 µm dicken Schicht nach 




 Die Texturanalysen erfolgten mittels Röntgendiffraktometrie mit den im Abschnitt 3.5 
beschriebenen Geräten. Es wurden Messungen in Bragg-Brentano-Geometrie und mit 
streifendem Einfall (4° und 12° Einfallswinkel) durchgeführt. Alle Messungen an den drei 
verwendeten Schichtdicken im abgeschiedenen Zustand deuten auf eine stark ausgeprägte 
{111}-Fasertextur hin. Abbildung 4.10 beinhaltet die ψ-Scans durch den {111}-Reflex von 
Proben aller drei untersuchten Schichtdicken im Ausgangszustand. Diese Polfigurschnitte 
zeigen ein symmetrisches Maximum bei ψ = 0° mit einer Halbwertsbreite von ca. 11° bei 
allen drei Schichten. Das Ansteigen der Intensität um ψ ≈ ±70° entspricht den kristallo-
grafisch zugehörigen, geneigten {111}-Netzebenen. Weitere Texturkomponenten sind 
offensichtlich nicht vorhanden. Dies bedeutet gleichzeitig, dass keine nennenswerten 
Volumenanteile von Zwillingen vorliegen, denn die Zwillingslagen würden sich sonst in 
zusätzlichen Maxima bei ψ = ±38,9° sowie ψ = ±56,3° widerspiegeln. Auch Polfigur-
messungen an {200}- und {311}-Reflexen ergaben keine anderen Komponenten als {111}. 
  Nach einem Temperaturzyklus bis 500°C wurde die Textur erneut gemessen. In 
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 Abb. 4.10. ψ-Scans der {111}-Reflexe aller  Abb. 4.11. ψ-Scans der {111}-Reflexe aller 
 drei Schichtdicken im Ausgangszustand. drei Schichtdicken nach dem ersten Zyklus. 
 




 Die Intensitätsverläufe nach der thermischen Behandlung sehen denen der 
Ausgangszustände sehr ähnlich. Auch hier werden keine weiteren Texturkomponenten außer 
{111} gefunden. Die Texturschärfe hat nur minimal zugenommen, die Halbwertsbreite 
beträgt hier im Mittel etwa 10°, also 1° weniger als im Ausgangszustand. An einer 0,5 µm 
dicken Schicht wurden außerdem ψ-Scans bei mehreren Winkeln ϕ zwischen 0 und 90° 
gemessen. Diese Untersu-chung erbrachte keine signifikante Abhängigkeit des ψ-Profils vom 
Drehwinkel ϕ, was den ausgeprägten Charakter der Fasertextur beweist. 
 Zum besseren Vergleich sind alle ψ-Scans in Abb. 4.12 gemeinsam im Winkelbereich 
−16° < ψ < 16° dargestellt worden. Der Vergleich der normierten Kurven zeigt, dass sich alle 
Intensitätsverläufe prinzipiell ähneln. Es gibt weder eine deutliche Abhängigkeit von der 
Schichtdicke noch einen signifikanten Unterschied zwischen dem Ausgangszustand und dem 
Zustand nach einem Temperaturzyklus. Die letzte Tatsache ist dahingehend bemerkenswert, 
dass die ausgeprägte Kornvergröberung nicht mit einer Änderung der Texturschärfe einher-
geht. 
 





















Abb. 4.12.  
Darstellung der relativen 
Intensitäten der ψ-Scans 
der {111}-Reflexe aller 






4. 2. 2 Oberflächentopografie  
 
 Die Schichtoberflächen wurden mit dem in Abschnitt 3.5 beschriebenen REM 
analysiert. Die Aufnahmen entstanden an den Kanten gebrochener Proben. Die Proben waren 
im Mikroskop um etwa 80° gekippt. 
 Die in Abb. 4.13 dargestellten Aufnahmen der Schichten im abgeschiedenen Zustand 
zeigen dichte Schichten mit relativ glatten Oberflächen. Abgesehen von einigen Kontamina-
tionen weisen die Schichten ein gleichmäßiges Relief von winzigen Strukturen in einer 
Größenordnung von ungefähr 50 nm auf. Diese Strukturen entsprechen etwa der Größe der 
Kristallite. 
 Nach einem Temperaturzyklus bis 500°C hat sich das Oberflächenprofil der Schichten 
deutlich geändert, wie Abb. 4.14 zeigt. Es haben sich hügelige Strukturen mit dazwischen 
liegenden Furchen gebildet. Dabei handelt es sich mit hoher Wahrscheinlichkeit um die 
Kristallite, die durch Korngrenzenfurchen getrennt sind. Die Größe und die Höhen-
unterschiede der Strukturen nehmen mit wachsender Schichtdicke zu. Bemerkenswert sind die 
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relativ glatten Oberflächen der Kristallite (die erkennbaren Profile auf einem großen Korn der 
1 µm dicken Schicht sind vermutlich erst durch eine starke plastische Verformung beim 
Bruch der Probe entstanden). 
 Weitere REM-Aufnahmen wurden an mehrfach thermisch zyklierten Schichten durch-
geführt. Abbildung 4.15 zeigt zwei Aufnahmen einer 0,5 µm dicken Schicht nach 5 Zyklen. 
Die Furchen haben sich so stark vergrößert, dass der Schichtcharakter kaum noch zu erkennen 
ist. Die Körner weisen eine starke Facettierung auf. Nach der Symmetrie zu urteilen, handelt 
es sich bei den gebildeten glatten Flächen um kristallografisch ausgewählte (niedrig indizier-
te) Flächen wie z.B. {111}. So sind auch die glatten Kornoberflächen vermutlich {111}-
Flächen, deren Verkippung die Textur(un)schärfe der Schichten widerspiegelt. 
 
           
          
          
 
 Abb. 4.13. REM-Aufnahmen der Schichtober-  Abb. 4.14. REM-Aufnahmen der Schichtober- 
 flächen im Ausgangszustand: a) 0,2 µm, flächen nach dem ersten Zyklus. a) 0,2 µm, 
 b) 0,5 µm und c) 1 µm Schichtdicke.  b) 0,5 µm und c) 1 µm Schichtdicke.  




     
 
Abb. 4.15. REM-Aufnahmen der Schichtoberflächen nach fünf Zyklen bis 500°C.  
 
4. 2. 3 Korninnere Defekte  
 
TEM-Analysen 
 Die mikrostrukturellen Untersuchungen mit Hilfe des TEM sollten Aufschluss über 
eventuelle Ausscheidungen, Zwillinge und Versetzungskonfigurationen bzw. -substrukturen 
liefern. Die dazu verwendeten Proben wurden nach der im Abschnitt 3.5 beschriebenen 
Methode präpariert und analysiert. 
 Abbildung 4.16 zeigt Übersichtsaufnahmen aller drei Schichten nach dem ersten 
Temperaturzyklus bis 500°C. In allen Schichten befinden sich zahlreiche Zwillinge, in 
einigen Körnern sind es sogar mehrere Zwillingslamellen. Die meisten der Zwillinge weisen 
kohärente Grenzen auf und erstrecken sich von Korngrenze zu Korngrenze.  
 






Abb. 4.16.  
TEM-Hellfeldaufnahmen der Schichten nach 
einem Temperaturzyklus: a) 0,2 µm, b) 0,5 µm 
und c) 1 µm Schichtdicke. Es handelt sich um 
planare, d.h. parallel zur Schichtebene gedünnte 
Proben.







Abb. 4.17.  
TEM-Hellfeldaufnahme einer Schicht nach 
einem Zyklus (planare Sicht). Abgebildet sind 
im Kristall endende Zwillingsfronten.
 
 In einigen Fällen wurden jedoch auch inkohärente Fronten von Zwillingslamellen 
beobachtet. Ein solches Beispiel zeigt Abb. 4.17. Die Breite der dort zu beobachtenden 
Zwillingslamellen beträgt 10 bis 20 nm. Einige Zwillingslamellen enden im Kristall und 
weisen dabei stark gezackte Fronten auf. Dies lässt vermuten, dass es sich hierbei um 
spannungsinduzierte Zwillinge handelt. Mechanische Zwillinge sind in kubisch fächenzen-
trierten Metallen normalerweise nur bei sehr niedrigen Temperaturen bzw. hohen Dehnraten 
zu beobachten [57]. Das entscheidende Kriterium für das Auftreten von Verformungs-
zwillingen ist jedoch eine kritische Scherspannung, die bei Cu etwa 150 MPa beträgt [58]. Da 
in den dünnen Schichten auch bei höheren Temperaturen große Spannungen vorliegen, könnte 
die kritische Scherspannung zumindest lokal überschritten worden sein. Daher ist es nicht 
abwegig, dass einige der beobachteten Zwillinge tatsächlich Verformungszwillingen sind. 
Allerdings ist ihre Anzahl zu gering, um eine merkliche plastische Deformation der gesamten 
Schicht zu erklären. Daher wird die mechanische Zwillingsbildung nicht in die Diskussion um 
Verformungsmechanismen einbezogen. Die Mehrzahl der in den TEM-Aufnahmen zu 
beobachtenden Zwillinge ist wahrscheinlich bei der Korngrenzenwanderung während des 
Kornwachstums entstanden. 
 Bei den zusätzlichen Kontrasten im Korninneren handelt es sich entweder um 
Versetzungen, Biegelinien oder Präparationsartefakte. In allen analysierten Probenbereichen 
fand sich kein Hinweis auf Ausscheidungen im Korninneren oder an den Korngrenzen. In 
einigen Körnern zeigten sich einzelne Versetzungen oder Ansammlungen von Versetzungen 
die eine regelose Orientierung besitzen. Auch bei höherer Vergrößerung wurden keine 
Versetzungssubstrukturen, wie z.B. Versetzungszellwände gesichtet. Damit gibt es keinen 
Hinweis auf Hindernisse im Korninneren, welche die hohen Festigkeiten der Schichten 
erklären könnten. 
 Es bestehen allerdings prinzipiell nur geringe Chancen, durch konventionelle TEM-
Beobachtungen Hinweise auf die Besonderheiten der Dünnschicht-Versetzungsplastizität zu 
finden. Der Grund liegt in den Dünnschichtgegebenheiten, nämlich der Existenz der 
Substratunterlage und der hohen Schichtspannung. Beide Gegebenheiten treten unter TEM-
Beobachtungsbedingungen zwangsläufig nicht mehr auf. Durch die Präparation wird die 
Probendicke auf die durchstrahlbare Dicke (≈ 50 nm) reduziert und dabei das Substrat 
entfernt. Durch die geringe Dicke der verbleibenden Lamelle kann diese ihre Spannung 
teilweise relaxieren. Die gedünnte Probe unterscheidet sich demnach von der Schicht auf dem 
Substrat durch: (i) die fehlende Schicht/Substrat-Grenzfläche, (ii) viel geringere Spannung 
(iii) deutlich geringere Dicke. Versetzungen, die nicht im Korninneren gepinnt sind, werden 
durch die Bildkräfte aus den Kristalliten herausgezogen und lösen sich somit auf. 




 Trotz dieser Umstände wurde folgende interessante Beobachtung gemacht: In einigen 
Körnern fanden sich parallele Versetzungsanordnung in dreizähliger Symmetrie (siehe 
Abb. 4.18). Ähnliche Beobachtungen machten Venkatraman et al. an Al-Schichten [16] und 
erklärten diese Konfiguration mit einer Versetzungsansammlung nahe der Schicht/Substrat-
Grenzfläche. Vermutlich ist an diesen Stellen das SiO 2 von der Rückseite nicht vollständig 
abgetragen worden, so dass die Versetzungskonfiguration an der Grenzfläche erhalten blieb. 
Die dreizählige Symmetrie erklärt sich durch die Schnitte der Gleitebenen mit der Grenz-
fläche, die im Falle der {111}-Textur 120°-Winkel bilden. An einigen Stellen in Abb. 4.18 
erkennt man aufgebogene Enden der Versetzungen, die als Fadenversetzungen (engl. 






Abb. 4.18.  
TEM-Hellfeldaufnahme einer Schicht nach 
einem Zyklus (planare Sicht). Deutlich zu 
erkennen sind parallele Versetzungsanord-
nungen in drei Scharen, die einen Winkel von 




 Durch röntgenografische Profilanalysen an gemessenen Cu {222}-Reflexen wurde die 
Versetzungsdichte in verschiedenen Schichten abgeschätzt (siehe auch Abschnitt 3.5). Die 
Auswertung erfolgte durch Fourieranalyse und Auftragung im so genannten Krivoglaz-
Wilkens-Plot [56]. Auf Grund der starken Textur und einer Überlagerung der Cu {222}-
Reflexen mit Si {333}-Reflexen des Substrates sind die Ergebnisse kritisch zu sehen. Von den 
abgeschiedenen Schichten wurde nur die Schichdicke 0,5 µm analysiert. Von den thermisch 
zyklierten Proben (drei aufeinanderfolgende thermische Zyklen bis 500°C mit einer Rate von 
4 K/min) sind hingegen alle drei verwendeten Schichtdicken untersucht worden. Die Ergeb-






















   Tabelle 4.4. Durch röntgenografische Profilanalyse ermittelte Versetzungsdichten im   
   Ausgangszustand(0,5 µm dicke Schicht)  und nach einem Temperaturzyklus (alle Schichtdicken). 
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 Aus der Übersicht lässt sich ableiten, dass die Versetzungsdichte im Ausgangszustand 
deutlich höher ist, als nach dem thermischen Zyklieren. Außerdem zeigt die 0,2 µm dicke 
Schicht eine höhere Versetzungsdichte als die größeren Schichtdicken. Es kann also vermutet 
werden, dass die Versetzungsdichte mit abnehmender Schichtdicke zunimmt.  
 Die relativ hohe Versetzungsdichte im abgeschiedenen Zustand entspricht der allgemei-
nen Erfahrung, dass durch den Sputterprozess hohe Defektkonzentrationen (Versetzungen 
[59] und Leerstellen [60]) in die Schichten eingetragen werden. Durch das thermische Zyklie-
ren heilt offensichtlich ein Großteil der Defekte aus. 
 
Defektkonzentrationsbestimmung durch Widerstandsmessung 
 Eine weitere, indirekte Möglichkeit zur Analyse von Kristalldefekten bietet die 
Messung des spezifischen elektrischen Widerstandes, da jede Störung der Kristallperfektion 
zu zusätzlichen Streuprozessen der Leitungselektronen führt. Für den Einfluss der jeweiligen 
Defektart auf den Widerstand gibt es Kennwerte aus Restwiderstandmessungen. Damit kann 
aus dem spezifischen Widerstand die Defektkonzentration abgeschätzt werden. 
 Am Beispiel einer 0,5 µm dicken Cu-Schicht wurde der Widerstandsverlauf während 
eines Temperaturzyklus unter Formiergas näher untersucht. In Abb. 4.19 ist sowohl der 
spezifische Widerstand als auch die Differenz zwischen Aufheiz- und Abkühlkurve über der 
Temperatur dargestellt. Man erkennt, dass ab etwa 130°C eine irreversible Widerstands-
änderung einsetzt die bei ca. 270°C beendet ist. Der spezifische elektrische Widerstand 
verringert sich dabei um 0,344 µΩcm.  
 Unter der Annahme, dass nur jeweils ein einziger Beitrag (Korngrenzenvernichtung, 
Leerstellenabbau bzw. Versetzungsvernichtung) für die gesamte Widerstandsänderung 
verantwortlich war, wurden für die untersuchte Cu-Schicht die entsprechenden Defekt-
konzentrationen abgeschätzt. Da die Cu-Schichten sehr rein sind, wurde der Beitrag durch 
Verunreinigungen außer Acht gelassen. Tabelle 4.5 zeigt die Ergebnisse der Abschätzungen. 
Vorausgesetzt, dass alle Körner hexagonale Säulen gleicher Größe bilden, entspricht die 
abgeschätzte vernichtete spezifische Korngrenzenfläche ∆SKg einer Ausgangskorngröße von 
etwa 120 nm. Da die tatsächliche Korngröße mit rund 60 nm noch geringer war, kann die 
Widerstandsänderung ausreichend durch die vernichteten Korngrenzen erklärt werden. Die 
Reduzierung der Versetzungsdichte kommt hingegen nicht in Frage, da die tatsächlich 
gemessene Versetzungsdichte im Ausgangszustand eine Größenordnung unterhalb der 
































Abb. 4.19.  
Gemessener spezifischer 
elektrischer Widerstand sowie 
dessen irreversible Differenz 
zwischen Aufheiz- und 
Abkühlkurve über der 
Temperatur ( 0,5 µm dicke 
Schicht).




 Über die vorliegende Leerstellenkonzentration kann hingegen keine eindeutige Aussage 
getroffen werden. Dass der Widerstand ausreichend durch die Vernichtung von Korngrenzen 
zu erklären ist bedeutet nicht automatisch, dass die Leerstellenkonzentration im Ausgangs-
zustand sehr gering war, da sich Korngrenzen effektiver auf den Widerstand auswirken als 
Leerstellen. Eine Abschätzung der maximalen vernichteten Leerstellenkonzentration soll 
durchgeführt werden, indem dem Leerstellenabbau hypothetisch eine 10% der gemessenen 
Widerstandsänderung zugeschrieben wird. Nach dieser Abschätzung betrug die maximal 
mögliche Leerstellenkonzentration im Ausgangszustand CLS = 0,017 at%. 
 
 Korngrenzen Versetzungen Leerstellen 
Formeln zur Abschätzung 
der Defektkonzentrationen 
aus Restwiderständen 














unter Annahme eines 
Mechanismus 
 
∆SKG = 1,4×107 m−1 
 
∆NVers = 2,1×1016 m−2 
 
∆CLS = 0,17 at% 
 
Tabelle 4.5. Abgeschätzte Defektkonzentrationen aus der irreversiblen Widerstandsänderung von 
0,344 µΩcm. Die Formeln zur Abschätzung der spez. Korngrenzenfläche, der Versetzungsdichte und 
der Leerstellenkonzentration stammen aus Restwiderstandsmessungen (siehe Literaturverweise). 
 
4. 2. 4 Grenzfläche  
 
 Mit einer chemischen Tiefenprofilanalyse wurde die Grenzfläche zwischen Cu-Schicht 
und SiO2 analysiert. Es sollte festgestellt werden, inwiefern das thermische Zyklieren zu einer 
Interdiffusion der Elemente Cu, Si und O führt. Zu diesem Zweck wurde eine 0,5 µm dicke 
Cu-Schicht nach fünf thermischen Zyklen zwischen RT und 500°C mit einem Tesafilm® vom 
Substrat abgelöst. Sowohl an der Rückseite der abgelösten Schicht als auch an der verbleiben-
den Substratoberseite erfolgte eine AES-Tiefenprofil-Analyse mit dem im Abschnitt 3.5 
beschriebenen Gerät. 
 Abbildung 4.20 zeigt das AES-Spektrum auf der Substratoberseite im ungesputterten 
Zustand und nach einem Sputterabtrag der Oberfläche von 0,3 min. Da die Abtragsrate im 
SiO2 bei ca. 3 nm/min liegt, entspricht das zweite AES-Spektrum einer Tiefe von etwa 1 nm. 
Es ist in beiden Fällen kein Cu im SiO 2 detektierbar, die Cu-Konzentration liegt demzufolge 
unterhalb der Nachweisgrenze von etwa 0,1 at%. Das Kohlenstoffsignal der ungesputterten 
Oberfläche rührt vermutlich von organischen Oberflächenadsorbaten her, die sich erst nach 
der Schichtablösung angelagert haben. 
 Die AES-Messung an der Rückseite der mit Tesafilm® abgelösten Cu-Schicht zeigte, 
dass auch hier keine merkliche Eindiffusion von Si bzw. O stattgefunden hat. Die Spektren 
der ungesputterten Cu-Oberfläche und nach einem Sputterabtrag von 0,3 min sind in 
Abb. 4.21 dargestellt. Die unmittelbare Oberfläche weist wiederum C und zusätzlich O auf. 
Da nach dem Absputtern beide Signale verschwunden sind, handelt es sich um Kontamina-
tionen in einer Tiefe der Größenordnung 1 nm. Dies entspricht der Dicke eines natürlichen 
Oxides auf Cu und ist daher vermutlich erst nach der Schichtablösung an der Luft entstanden. 
 





Abb. 4.20.  
AES-Profil an der Substratoberseite 
(SiO2) nach Ablösung der Cu-Schicht 







Abb. 4.21.  
AES-Profil an der Rückseite der 
abgelösten Cu-Schicht im Anschluss 
an den ersten Temperaturzyklus.
 
 Die beiden Messungen machen deutlich, dass keine merkliche Interdiffusion zwischen 
der Cu-Schicht und dem SiO 2 des Substrats stattgefunden hat. Daher ist kein Spannungs-
beitrag auf Grund chemischer Veränderungen und Phasenbildung zu erwarten. 
 
 
4. 3 Besondere Spannungs−Temperatur-Zyklen 
 
4. 3. 1 Zyklen mit Abkühlung auf −196°C  
 
 Um Aufschluss über das mechanische Verhalten bei weiterer Abkühlung zu tiefen 
Temperaturen zu bekommen, wurden einige Proben nach dem ersten thermischen Zyklus im 
flüssigen Stickstoff (LN) auf −196°C abgekühlt. Diese Prozedur bestand aus dem Tauchen 
der Probe in Stickstoff für etwa zwei Minuten und nachfolgendem Erwärmen auf RT im 
Ethanolbad, um eine Oxidation durch ansammelndes Kondenswasser zu verhindern. 
Nachfolgend wurde die Spannung in einem weiteren thermischen Zyklus gemessen. 
 In den Abbildungen 4.22 bis 4.24 sind die Zyklen nach Abkühlung in flüssigem 
Stickstoff sowie die „normalen“ zweiten Zyklen aller Schichten jeweils gemeinsam 
dargestellt. Gemeinsames Merkmal aller drei Schichten ist, dass sich die Spannungen bei RT 
in Folge der Abkühlung merklich verringert haben. Im Falle einer 1,0 µm Schicht führt die 
Abkühlung sogar zu einem nahezu spannungsfreien Zustand bei RT. Beim Erwärmen weist 
eine 0,2 µm Schicht einen langen thermoelastischen Bereich auf. Im Gegensatz dazu verformt 
sich eine 1,0 µm Schicht bereits von Beginn an plastisch, da sie bereits im Druckspannungs-
bereich ist. Allen drei Schichten ist auch ein mehr oder weniger ausgeprägtes Druck-
spannungsmaximum gemeinsam. Das Druckspannungsmaximum tritt in allen Fällen bei etwa 
250°C auf. Anschließend erkennt man einen raschen Druckspannungsabfall, bevor die 
Druckspannungen erneut ansteigen, bzw. auf einem Plateau verharren. Von hier ab sind die 
Verläufe mit denen des „normalen“ zweiten Zyklen nahezu identisch. Das trifft ebenso auf die 




Abkühlkurven zu. Die Besonderheiten, die durch die Abkühlung auf −196°C verursacht 
wurden, scheinen demnach reversibel und nach der Aufheizung über 300 bis 350°C beseitigt 
zu sein. Dafür spricht auch, dass die dritten Zyklen der stickstoffgekühlten Proben sich von 









































































Abb. 4.22. Vergleich der Zyklen nach Kühlung im flüssigen Stickstoff (LN) mit den jeweiligen 
„normalen“ zweiten Zyklen: a) 0,2 µm, b) 0,5 µm und c) 1 µm Schichtdicke. 
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 Welche Spannungen die Schichten während der Abkühlung im flüssigen Stickstoff 
aufwiesen, konnte nicht gemessen werden. Diese Spannungen können jedoch mit Hilfe der 
thermoelastischen Geraden abgeschätzt werden. Unter Annahme, dass der Spannungsverlauf 
zwischen −196°C und RT rein thermoelastisch war, ergeben sich außerordentlich hohe Werte, 
wie Abb. 4.25 deutlich macht. Die angegebenen Punkte wurden durch lineare Rückextrapola-
tion mit einem thermoelastischen Anstieg von −2,2 MPa/K ausgehend von den gemessenen 
RT-Spannungen nach der Stickstoffbehandlung erhalten. Wie die eingezeichneten Strichlinien 
deutlich machen, entsprechen die Spannungswerte bei −196°C auch ungefähr den Extrapola-
tionen der Abkühlkurven. Dies würde bedeuten, dass sich die Verfestigung während der 





























Abb. 4.23.  
Gemessene Spannungsverläufe nach 
LN-Abkühlung (alle Schicht-
dicken). Die gestrichelten Linien 
markieren die vermuteten Verläufe 
zwischen RT und −196°C.  Die 
Spannung bei  −196°C wurde durch 
Rückextrapolation mit der 
thermoelastischen Geraden von der 
Spannung bei RT erhalten.
 
 Bezug nehmend auf die wesentlichen Resultate in den „normalen“ Zyklen erscheinen 
folgende Punkte für die Diskussion bedeutsam: 
- Die Verfestigung während der Abkühlung unterhalb von 250°C setzt sich wahrscheinlich 
auch unterhalb von RT unvermindert fort. 
- Die abgeschätzten Verfestigungsraten und die abgeschätzten Festigkeiten bei −196°C 
nehmen mit abnehmender Schichtdicke zu. 
- Infolge der Abkühlung verringern sich die Spannungen der Schichten bei RT deutlich. 
- Durch die geringeren Ausgangsspannungen und evt. strukturelle Veränderungen bei der 
Zwischenbehandlung gelangen die Schichten im folgenden thermischen Zyklus unter 
höhere Druckspannungen als im „normalen“ zweiten Zyklus. 
- Die Veränderungen durch Abkühlung scheinen nur Einfluss auf das plastische Verhalten 
bei tiefen Temperaturen zu haben. Das Hochtemperaturverhalten ist nahezu identisch mit 
dem der „normalen“ zweiten Zyklen.  
 
4. 3. 2 Zyklen nach Zwischenbehandlung mit Luft und Stickstoff  
 
 Während der Experimente wurde die Beobachtung gemacht, dass ein kurzes Belüften 
der Kammer der Spannungsmessapparatur eine starke Veränderung des folgenden 
σ−T-Zyklus nach sich zieht. Dabei ist sichergestellt, dass die Luft-Behandlung der Probe 
ausschließlich bei RT erfolgte und zu Beginn des folgenden thermischen Zyklus wieder ein 
Hochvakuum (<5×10−5 mbar) in der Messkammer vorlag. Die Veränderung besteht darin, 
dass beim Aufheizen kein Bauschinger-Effekt wie normalerweise beobachtet, sondern ein 




ausgeprägtes Druckspannungsmaximum auftritt. Dieses Verhalten wurde wiederholt und bei 
allen Schichtdicken gefunden. Eine gezielte Untersuchung sollte genaueren Aufschluss über 
das Phänomen geben. 
 Dazu wurde eine 0,5 µm dicke Schicht zunächst einmal bis 500°C thermisch zykliert. 
Nach Abkühlung auf RT erfolgte dann eine 5-minütige Begasung des Rezipienten mit Luft. 
Danach wurde der Rezipient wieder auf ein Hochvakuum von etwa 5×10−5 mbar evakuiert. Im 
Anschluss daran erfolgte schließlich ein weiterer thermischer Zyklus. Der entsprechende 
σ−T-Verlauf ist in Abb. 4.26 dargestellt. Nach Abkühlung auf RT wurde die Messkammer 
erneut für fünf Minuten begast, dieses Mal allerdings mit Stickstoffatmosphäre. Die Reinheit 
des Stickstoffs betrug mindestens 99,997%. Nach Evakuierung der Kammer erfolgte wieder 
ein thermischer Zyklus mit Spannungsmessung (siehe Abb. 4.26). Schließlich wurde nach 
Abkühlung noch ein weiterer Zyklus durchgeführt, ohne dass jedoch eine Vakuumunter-
brechung stattfand. 
 Bei der luftbehandelten Probe ändert sich die Schichtspannung rein thermoelastisch bis 
in den Druckspannungsbereich hinein. Nach einem Druckspannungsmaximum bei 270°C geht 
die Spannung allmählich wieder in den „normalen“ Verlauf über. Es gibt kein Anzeichen für 
einen Bauschinger-Effekt. Ganz im Gegensatz dazu bewirkt die Behandlung mit Stickstoff 
kein derartiges Verhalten. Hier weicht der Spannungsverlauf beim Aufheizen unmittelbar 
nach Erreichen des Druckspannungsbereiches von der thermoelastischen Linie ab und bildet 
ein Spannungsplateau wie es im zweiten und dritten Zyklus normalerweise beobachtet wird 
(siehe Abb. 4.26). Der sich anschließende Zyklus ohne Vakuumunterbrechung zeigt den 
gewohnten Verlauf mit ausgeprägtem Bauschinger-Effekt. 
 Dass der nach Stickstoffbehandlung gemessene Zyklus nicht das Phänomen eines 
ausgeprägten Druckspannungsmaximums aufweist, sondern dem „normalen“ Verlauf 
entspricht, deutet auf eine spezifische chemische Wirkung der Luft hin. Wie die AES-Unter-
suchung der abgelösten Cu-Schicht im Abschnitt 4.2.4 jedoch zeigt, führt die Auslagerung an 
Luft nicht zu einer Verunreinigung in der Tiefe, sondern nur zur Bildung einer sehr dünnen 
Oxidschicht von höchstens 1 nm Dicke. Daher ist zu vermuten, dass das Phänomen des 
Druckspannungsmaximums auf einen Oberflächeneffekt, höchstwahrscheinlich eine sehr 




















Zyklus nach Begasung mit Luft bei RT




Abb. 4.24. Einfluss einer Gas-Zwischenbehandlung auf den darauffolgenden  Zyklus im Anschluss 
an einen ersten thermischen Zyklus. Die Behandlung erfolgte bei Raumtemperatur. 
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4. 4 Vierpunktbiegeexperimente 
 
4. 4. 1 Vorbemerkungen  
 
 Alle Proben für die Biegeexperimente wurden zunächst in einem thermischen Zyklus 
mit 4 K/min bis 500°C behandelt, um die Mikrostruktur (insbesondere die Kornstruktur) zu 
stabilisieren. Danach befanden sich die Schichten unter Zugspannung. In Abschnitt 3.2 wurde 
deutlich gemacht, dass zu Beginn aller Biegeexperimente ein spannungsfreier Zustand 
herrschen muss, da sonst eine Vergleichbarkeit der verschiedenen Biegeexperimenten nicht 
fraglich ist. Die Einstellung eines spannungsfreien Zustandes bei verschiedenen Temperaturen 
kann durch Variation der thermischen Vorbehandlung erreicht werden. Folgende Möglich-
keiten ergeben sich: Im einfachsten Fall wird die Probe erhitzt, bis die Spannungs-Nulllinie 
erreicht wird. Spannungsfreie Zustände bei niedrigeren Temperaturen können durch voraus-
gehende Abkühlung in flüssigem Stickstoff realisiert werden. Bei höheren Temperaturen 
schließlich braucht der Zyklus nur vorzeitig unterbrochen und die Probe bis zur Spannungs-
nulllinie abgekühlt zu werden. 
 Die entsprechenden thermischen Vorbehandlungen sind am Beispiel der 0,5 µm dicken 
Cu-Schichten in Abb. 4.27 dargestellt. Nach der Abkühlung im flüssigen Stickstoff muss die 
Probe auf 100°C erwärmt werden, um frei von Spannung zu sein (1). Wird die Probe von RT 
erwärmt, erreicht sie bei 210°C einen spannungsfreien Zustand (2). Die dritte Probe wird auf 
370°C aufgeheizt und anschließend auf 340°C abgekühlt (3). Bei diesen Temperaturen 
können die Biegeexperimente in Zug- und Druckrichtung stattfinden. Diese drei verschie-
denen thermischen Vorbehandlungen wurden bei allen drei Schichtdicken angewendet. 
Tabelle 4.6 fasst alle Temperaturen zusammen, bei denen die jeweilige thermische 




























Abb. 4.25. Thermische Vorbehandlungen zur Einstellung eines spannungsfreien Zustandes bei drei 
verschiedenen Temperaturen: (1) nach Abkühlung im flüssigen Stickstoff, (2) nach „normalem“ 
Aufheizen und (3) nach Erwärmung auf 370°C. 




 Nach Abkühlung auf −196°C 
und Erwärmung [°C] 
Nach Abkühlung auf RT und 
Erwärmung [°C] 
Nach Unterbrechung und 
Abkühlung auf 340°C [°C] 



















Tabelle 4.6. Temperaturen, bei denen nach der jeweiligen thermischen Vorbehandlung ein 
spannungsfreier Zustand erreicht wird (für die drei verwendeten Schichtdicken). 
 
 Die Vierpunktbiegeexperimente bei den jeweiligen Temperaturen wurden mit der in 
Abschnitt 3.2 beschriebenen Methodik durchgeführt. Es erfolgte ein sukzessives Be- und 
Entlasten mit laseroptischer Spannungsmessung nach jedem Entlasten. Die Durchbiegung ∆h 
(Verschiebung der unteren Auflager) wurde in jedem Zyklus um 0,250 mm erhöht. Dies 
entspricht nach Gl. 3.5 einer Zunahme der Biegedehnung von 0,0255%. Ein Zyklus dauerte 
30 Sekunden, wobei zwischen maximaler Durchbiegung und Spannungsmessung etwa 
15 Sekunden vergingen. Die sukzessive Durchbiegung erfolgte bis zu einer Dehnung von 
etwa 0,7% bzw. bis zum Bruch des Streifens. 
 
4. 4. 2 Vierpunktbiegung nach Abkühlung auf −196°C 
 
 Abbildung 4.28a enthält die Ergebnisse aller drei Schichtdicken nach Abkühlung im 
flüssigen Stickstoff und anschließender Erwärmung, bis die Schichtspannung etwa Null 
betrug. Es sind die laseroptisch gemessenen Spannungen (σEntl) der Schichten nach jeder 
Entlastung über der zugehörigen Biegedehnung (ε4PB) aufgetragen. Eine zunehmende 
Dehnung in Druckrichtung lässt eine zunehmende Zugspannung in der Schicht zurück, eine 
Zug-Dehnung entsprechend eine Druckspannung. 
 Die Kurven lassen sowohl eine Abhängigkeit von der Schichtdicke als auch einen 
Unterschied hinsichtlich Zug- und Druck-Biegung (Asymmetrie) erkennen. Die Abhängigkeit 
von der Schichtdicke zeigt, dass eine bestimmte Biegedehnung bei dünneren Schichten eine 
geringere Eigenspannung hinterlässt. Die Höhe der Eigenspannung ist ein Maß für die 
während der Biegung eingetragene plastische Deformation. Daher deuten die Kurven auf eine 
geringere plastische Verformbarkeit mit abnehmender Schichtdicke. Diese rein qualitative 
Aussage deckt sich mit der Erkenntnis aus den thermischen Zyklen, dass die Schichtfestigkeit 
mit abnehmender Schichtdicke zunimmt. 
 Bemerkenswert ist die Asymmetrie der Kurven hinsichtlich Zug- und Druck-Biegung. 
Die Druck-Biegung bewirkt bereits bei einer kleinen Dehnung eine plastische Deformation, in 
Zug-Richtung hingegen müssen die Schichten wesentlich stärker gedehnt werden, um eine 
plastische Deformation einzuleiten. Diese Tatsache signalisiert unterschiedliche Fließ-
spannungen in Zug- und Druckrichtung und stellt damit einen Bauschinger-Effekt dar. 
 Wie in Abschnitt 3.2 beschrieben wurde, können aus den σEntl−ε4PB-Kurven auch 
Spannungs-Dehnungs-Kurven berechnet werden (siehe Abb. 3.6b). Unter Annahme linear 
elastischen Verhaltens während des Entlastungsvorgangs kann mit Gl. 3.6 auf die Spannung 
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(σ4PB) während der jeweiligen Vierpunktbiegung geschlossen werden. Die so berechneten 
σ4PB−ε4PB-Kurven aller drei Schichtdicken sind in Abb. 4.29a zusammengefasst. 
 Die σ4PB−ε4PB-Verläufe sehen in folgender Hinsicht ungewöhnlich aus: Die 
Abweichungen von der elastischen Geraden sind durchweg sehr gering und die erreichten 
Spannungen extrem hoch. Die etwas stärkere Abweichung von der elastischen Geraden im 
Druckbereich im Gegensatz zum Zugbereich spiegelt die bereits qualitativ gefundene 
Asymmetrie der Fließspannungen wider. Jedoch ist in keiner Kurve eine ausgeprägte 
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Abb. 4.26. Ergebnisse der Vierpunktbiegeexperi- Abb. 4.27. Aus den gemessenen Spannungen  
mente nach drei verschiedenen thermischen Vor-  nach Entlastung (Abb. 4.26) berechnete   
behandlungen: a) nach LN-Kühlung, b) nach RT-  Spannungs−Dehnungs-Kurven (siehe auch 
Abkühlung und c) nach Erwärmung auf 370°C.  Abb. 3.6.). 
Uniaxiale Schichtspannung nach Entlastung   
(laseroptisch gemessen) als Funktion der Dehnung  
während der Vierpunktbiegung. 
 




4. 4. 3 Vierpunktbiegung nach Abkühlung auf Raumtemperatur 
 
 Abbildung 4.28b enthält die Ergebnisse aller Schichten, die von RT aus erwärmt 
wurden, bis die Schichtspannung Null betrug. Im Prinzip treten die gleichen Merkmale auf 
wie in den Biegeversuchen nach Abkühlung auf −196°C. Allerdings sind sowohl die Schicht-
dickenabhängigkeit als auch die Asymmetrie zwischen Zug- und Druck-Biegung nicht mehr 
so stark ausgeprägt. 
 Als nahezu identisch erweisen sich die berechneten σ4PB−ε4PB-Verläufe (Abb. 4.29b). 
Wieder nehmen die Spannungen über der Dehnung mit 90−100% des E-Moduls zu und es 
werden extrem hohe Spannungen erreicht. 
 
4. 4. 4 Vierpunktbiegung bei 340°C 
 
 Die Ergebnisse der Biegeexperimente bei der höchsten Temperatur von 340°C sind in 
Abb. 4.28c zusammengefasst. Dieses Mal ist keine Systematik hinsichtlich einer Schicht-
dickenabhängigkeit und einer Asymmetrie zwischen Druck- und Zug-Biegung erkennbar. 
Allgemein sind die durch Biegung eingebrachten Eigenspannungen deutlich geringer als bei 
niedrigeren Temperaturen. Die Eigenspannungen nehmen während der Biegung sowohl in 
Druck- als auch in Zug-Richtung linear zu. 
 Die zugehörigen berechneten σ4PB−ε4PB-Verläufe in Abb. 4.29c zeigen das gleiche Bild 
wie die der vorherigen Messungen: nahezu elastisches Verhalten, keine sichtbare Fließgrenze 
und extrem hohe Spannungen. 
 
 
4. 5 Spannungsrelaxationsmessungen 
 
4. 5. 1 Biaxiale Spannungsrelaxation  
 
 Die Spannungsrelaxationsexperimente erfolgten nach Unterbrechung der Abkühlung im 
ersten Temperaturzyklus bei 150°C bzw. bei 50°C. Die Proben wurden anschließend für etwa 
10 Stunden ausgelagert. Einmal pro Minute erfolgte eine Spannungsmessung mit der laser-
optischen Methode. Abbildung 4.30 zeigt die gemessenen Verläufe aller drei Schichtdicken 
bei 150°C. Der Einfluss der Temperatur auf das Relaxationsverhalten ist am Beispiel einer 
0,5 µm dicken Schicht in Abb. 4.31 demonstriert. 
 Für eine bessere Interpretation ist es sinnvoll, die gemessenen Verläufe zusätzlich noch 
in der ln(dσ /dt)−lnσ-Darstellung (Nortonplot) bzw. ln(dσ/dt)−σ-Darstellung anzugeben. Für 
diese Darstellungen wurden nicht die reinen Messwerte, sondern Polynom-gefittete  
σ−t-Kurvenstücken der verwendet, da die Streuung der Messwerte einen erheblichen 
Informationsverlust mit sich gebracht hätte. Ein linearer Verlauf im Nortonplot deutet auf 
Potenzgesetzkriechen (siehe Gl. 2.21)als Verformungsmechanismus hin, ein linearer Verlauf 


















































Abb. 4. 28. Gemessene Spannungsrelaxations- Abb. 4. 29. Gemessene Spannungsrelaxa- 
kurven nach einem Zyklus (500°C) und Abkühlung  tionskurven von 0,5 µm dicken Schichten   
auf 150°C, drei verschiedene Schichtdicken. nach einem Zyklus bis 500°C und Abkühlung 
  auf 150°C bzw. 50°C. 
   
 Die Kurvendarstellungen im Norton-Plot (Abb. 4.32) zeigen über weite Bereiche 
lineares Verhalten. Lediglich zu Beginn der Relaxation weichen die Verläufe von der 
Linearität ab und haben einen geringeren Anstieg. Jedoch ist die Interpretation einer Linearität 
in doppelt logarithmische Darstellung stets vage, so dass hieraus nicht eindeutig auf das 
Vorliegen von Potenzgesetz-Kriechen geschlossen werden kann. Die Kurvenverläufe werden 
im Abschnitt 5.5 weiter diskutiert. 
 In der ln(dσ/dt)−σ-Darstellung (Abb. 4.33) ist bei den 150°C-Relaxationen ein 
Anfangsbereich mit geringer Steigung und ein längerer linearer Bereich mit größerer Steigung 
zu finden. Der Übergang findet 60 bis 90 min nach Beginn der Relaxation statt. Beide 
Bereiche wurden einer linearen Regression unterzogen, die jeweiligen Formeln sind im 
Diagramm eingefügt. Eine ausführliche Diskussion der Ergebnisse erfolgt in Abschnitt 5.5. 
 
y = 12,4x - 70,8
y = 24,4x - 148,7
y = 8,4x - 52,6




















Abb. 4.30. Darstellung von allen gemessenen biaxialen Spannungsrelaxationen im Norton-Diagramm. 
An den linearen Ästen wurden lineare Regressionen durchgeführt, deren Parameter im Diagramm mit 
angegeben sind. 
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y = 0,031x - 11,749
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Abb. 4.31. Darstellung von allen gemessenen biaxialen Spannungsrelaxationen im ln(dσ/dt)−σ-Dia-
gramm. An den linearen Ästen wurden lineare Regressionen durchgeführt, deren Parameter im Dia -
gramm mit angegeben sind. 
 
4. 5. 2 Uniaxiale Spannungsrelaxation nach Vierpunktbiegung 
 
 Ziel dieser Untersuchung war, durch die äußere Verbiegung der Streifen eine 
Spannungsrelaxation mit deutlich höheren Ausgangsspannungen als bei der biaxialen 
Relaxation zur verfolgen. Zu diesem Zweck wurde die jeweilige Probe aufgeheizt und bei 
500°C durchgebogen, so dass die Schichtseite unter Druckspannung geriet. Aufgrund der 
hohen Kriechgeschwindigkeit wird sich die Druckspannung jedoch augenblicklich abgebaut 
haben. Im eingespannten Zustand erfolgte dann die Abkühlung auf 150°C bzw. 50°C. Bei 
dieser Temperatur wurde jeweils der Streifen wieder entlastet bis er frei lag und nachfolgend 
die Relaxation der Schichtspannung gemessen. 
 Die Höhe der Vierpunktverbiegung bei 500°C betrug ∆h = 4,5 mm. Dies entspricht nach 
Gl. 3.5 einer Schichtdehnung von −0,46%. Durch das rasche Diffusionskriechen kann keine 
Spannung in der Schicht aufgebaut werden, die Dehnung wird also als plastische Dehnung 
gespeichert. Während der Entlastung der Probe bei 150°C bzw. 50°C erfährt die Schicht die 
gespeicherte Dehnung von 0,46% zunächst als elastische Dehnung. Dabei baut sich 
entsprechend des E-Moduls (E = 165 GPa für {111} texturiertes Cu) von eine Spannung von 
760 MPa auf. Diese einachsige Spannung wirkt zusätzlich zur thermischen (biaxialen) 
Schichtspannung. Bis zum Beginn der ersten Messung nach einer Minute reduziert sich die 
Schichtspannung jedoch schon beträchtlich. Die nach einer Minute gemessenen Spannung 
und im Vergleich dazu die biaxialen Schichtspannungen sind in Tabelle 4.7 zusammengefasst. 
 
 0,2 µm [MPa] 0,5 µm [MPa] 1 µm [MPa] 
150°C           (i) biaxial 







 50°C            (i) biaxial 
                     (ii) 4PB 
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Tabelle 4.7. Gemessene Spannungen (i) bei normaler Abkühlung auf 50°C und 150°C bzw. (ii) nach 
Abkühlung im verbogenen Zustand und plötzlicher Entlastung bei der jeweiligen Temperatur. 





















































Abb. 4.32. Gemessene Spannungsrelaxationskurven  Abb. 4.33. Gemessene Spannungsrelaxations- 
nach einem Zyklus (500°C), Vierpunktverbiegung bei  kurven von 0,5 µm dicken Schichten nach  
500°C, Abkühlung im eingespannten Zustand und  eingespannter Abkühlung und Entlastung bei  
Entlastung bei 150°C, verschiedene Schichtdicken. 150°C bzw. 50°C. 
 
 Abbildung 4.34 zeigt die gemessenen Spannungsrelaxationen nach der Vierpunkt-
biegung bei 150°C. Der Einfluss der Temperatur auf das Relaxationsverhalten am Beispiel 
einer 0,5 µm dicken Schicht ist in Abb. 4.35 demonstriert. 
 Wie bei den biaxialen Relaxationen werden auch diese Verläufe im Nortonplot bzw. in 
der ln(dσ/dt)−σ-Darstellung gezeigt. In der Norton-Darstellung (siehe Abb. 4.36), weichen 
alle Kurven relativ stark von der Linearität ab. Trotzdem wurde eine lineare Regression an 
den Kurven durchgeführt. In Abschnitt 5.5 werden die Ergebnisse diskutiert. 
 Die ln(dσ/dt)−σ-Darstellung (siehe Abb. 4.37) zeigt über weite Strecken lineares 
Verhalten, insbesondere bei den 150°C-Relaxationen. So wurde hier an den gesamten Kurven 
nur eine lineare Regression durchgeführt, deren Formeln ebenfalls im Diagramm zu finden 
sind. Eine ausführliche Diskussion der Ergebnisse erfolgt in Abschnitt 5.5. 
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Abb. 4.34. Darstellung aller gemessenen Spannungsrelaxationen nach Vierpunktbiegung, Abkühlung 
und Entlastung bei 150°C bzw. 50°C im Norton-Diagramm. An den linearen Ästen wurden lineare 
Regressionen durchgeführt, deren Parameter im Diagramm mit angegeben sind. 
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Abb. 4.35. Darstellung aller gemessenen Spannungsrelaxationen nach Vierpunktbiegung, Abkühlung 
und Entlastung bei 150°C bzw. 50°C im ln(dσ/dt)−σ-Diagramm. An den linearen Ästen wurden 
lineare Regressionen durchgeführt, deren Parameter im Diagramm mit angegeben sind. 
 
4. 6 Zusammenfassung der Messergebnisse 
 
 Die im letzten Kapitel beschriebenen Experimente umfassten Spannungsmessungen 
unter verschiedenen thermischen und mechanischen Beanspruchungen sowie zahlreiche 
strukturelle Charakterisierungen.  
 Die Spannungsmessungen bestätigten einerseits bekannte Erfahrungen, wie z.B. die 
Zunahme der Schichtfestigkeit mit abnehmender Schichtdicke, das Auftreten eines 
Bauschinger-Effektes oder eines Hochtemperatur-Plateaus beim thermischen Zyklieren. 
Andererseits wurden neue Erkenntnisse gewonnen, so z.B. die fortgesetzte Schichtver-
festigung bei Abkühlung auf −196°C oder die Empfindlichkeit des Spannungs−Temperatur-
Verhaltens auf eine kurze Zwischenbelüftung bei RT. Weitere interessante Merkmale sind die 
Asymmetrie des Fließverhaltens nach Aufprägung von Lastspannungen in Zug- und 
Druckrichtung sowie die extrem geringe plastische Verformung selbst nach relativ großen 
eingebrachten Biege-Dehnungen. 
 In den strukturellen Charakterisierungen wurde eine ausgeprägte {111}-Fasertextur 
sowohl vor als auch nach dem Kornwachstum gefunden. Das Kornwachstum beginnt bereits 
unterhalb von 150°C und ist nach einem thermischen Zyklus weitgehend abgeschlossen. Mit 
dem Kornwachstum ist zwischen 130°C und 270°C ein irreversibler Abbau von Kristall-
defekten verbunden. Im Verlaufe wiederholter Zyklen findet eine ausgeprägte Reliefbildung 
auf der Oberfläche statt. Bei den mikrostrukturellen Untersuchungen des Korninneren wurde 
in einigen Körnern eine parallele Anordnung von Versetzungen in drei Scharen beobachtet, 
wobei die Scharen einen Winkel von 60° (bzw. 120°) zueinander aufwiesen. Des weiteren 
fanden sich zahlreiche Zwillinge, die teilweise im Korn endende Fronten aufwiesen. 
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Aus den Untersuchungen ergeben sich folgende wesentliche Fragestellungen: 
- Welche Triebkraft verursacht das beobachtete Kornwachstum, warum nimmt die erreichte 
Korngröße mit zunehmender Schichtdicke zu und welchen Einfluss hat das 
Kornwachstum auf das Spannungs−Temperatur-Verhalten? 
- Wie kommt es zur Furchenbildung und wie wirkt sich diese auf die Schichteigenschaften 
aus? 
- Welche Rolle spielt das Diffusionskriechen beim Spannungsabbau und warum wird selbst 
bei sehr hohen Temperaturen (T ≈ 0,6 Tm) die Spannung nicht restlos abgebaut? 
- Wie erklärt sich die hohe Raumtemperatur-Festigkeit und deren Abhängigkeit von der 
Schichtdicke? 
- Was ist die Ursache für die annähernd lineare Verfestigung bei der Abkühlung, die sich 
scheinbar unvermindert bis −196°C fortsetzt? 
- Welche Ursache hat der ausgeprägte Bauschinger-Effekt beim thermischen Zyklieren und 
warum verschwindet er nach einer Zwischenbehandlung an Luft? 
- Welchen Einfluss nimmt das Versetzungskriechen auf den Spannungsabbau bei niedrigen 
Temperaturen und welcher konkrete Mechanismus (hinderniskontrolliertes Gleiten bzw. 
Versetzungsklettern) läuft dabei ab? 
 
 Mit Modellrechnungen und Simulationen soll im folgenden Kapitel Antwort auf diese 
Fragestellungen gefunden werden. Ausgehend von den gewonnenen Erkenntnissen wird 
abschließend versucht, die Spannungs−Temperatur-Zyklen und die Vierpunktbiegekurven im 








5 Theoretische Betrachtungen und Diskussion 
 
5. 1 Kornwachstum 
 
5. 1. 1 Mechanismus 
 
 In Abb. 4.8 ist zu erkennen, dass während des Aufheizens der Schichten nur einige 
ausgewählte Körner wachsen, während der restliche Teil des Gefüges unverändert bleibt. Dies 
führt zu einer zwischenzeitlichen bimodalen Korngrößenverteilung. Bei dem beobachteten 
Kornvergröberungsvorgang kann es sich daher nicht um normales Kornwachstum handeln, 
denn normales Kornwachstum ist stets durch eine monomodale Verteilung gekennzeichnet. 
 Es stellt sich die Frage, ob der Prozess eine Rekristallisation oder ein anomales Korn-
wachstum darstellt. Rekristallisation ist ein Vorgang, der durch eine hohe innere Defektdichte 
(insbesondere Versetzungs- und Leerstellendichte) getrieben wird. Diese treibende Kraft 
bewirkt die Wanderung von Großwinkelkorngrenzen in Richtung des defektreicheren Gefüges 
unter Bildung neuer, defektarmer Körner. Kornwachstum hingegen wird durch die globale 
Minimierung der Grenzflächenenergie (bestehend aus Korngrenzen- und Oberflächenenergie) 
bzw. der Verzerrungsenergie getrieben und ist nicht an einen Defektabbau im Korninneren 
gebunden. Anomales Kornwachstum tritt in der Regel dann auf, wenn einige Körner auf 
Grund ihrer Orientierung bevorzugt wachsen, insbesondere bei stark anisotropen 
Verzerrungs- oder Oberflächenenergien. 
 Um näheren Aufschluss über die treibenden Kräfte und damit die Art des beobachteten 
Prozesses zu erhalten, wird im Folgenden die Energiebilanz eines einzelnen, wachsenden 
Kornes inmitten einer (stagnierenden) Matrix aus kleinen Körnern betrachtet. Die Körner der 
Matrix werden dabei als hexagonale Säulen angenommen. Das wachsende Korn hat die Form 
eines Zylinders, der von den Seitenflächen der hexagonalen Säulen begrenzt wird (siehe 
Abb. 5.1). Beim Wachstum ist für die Bildung der Korngrenzenflächen des wachsenden 




















 Schematische Darstellung der 
angenommenen Kornstruktur beim 
Kornwachstum. Das wachsende Korn 
ist ein säulenförmiges n-Eck mit dem 
Radius rs und das Ausgangsgefüge 
besteht aus hexagonalen Säulen mit 
dem Radius rn. 
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Hierbei bezeichnet γKG die spezifische Korngrenzenenergie, rs den Radius der wachsenden 
Korns und rn den Radius der Ausgangs-Körner. Der aufzuwendenden Energie steht die frei 
werdende Energie ∆Fex durch Abbau der Leerstellenkonzentration, der Versetzungsdichte 
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Die Größe QLS charakterisiert dabei die freiwerdende Energie pro Leerstelle, NV die Zahl der 
Atome pro Volumen, ∆CLS die vernichtete Leerstellenkonzentration, G den Schubmodul und 
∆NVers die vernichtete Versetzungsdichte.  
 Die resultierende Energie ∆F = ∆Fend + ∆Fex des wachsenden Korns wird im Folgenden 
berechnet. Dabei werden die drei Mechanismen Leerstellen-, Versetzungs-, und Korngrenzen-
vernichtung getrennt betrachtet. Es wird davon ausgegangen, dass der jeweilige Mechanismus 
der einzige wirksame ist. In den Berechnungen wird die röntgenografisch bestimmte Verset-
zungsdichte von ∆NVers  = 1,2×1014 m−2 sowie die aus der Widerstandsmessung abgeschätzte 
maximale Leerstellenkonzentration von ∆CLS  = 0,017 at% verwendet (siehe Abschnitt 4.2.3). 
Die eingesetzte Ausgangskorngröße 2rn  = 60 nm entspricht dem Mittelwert der gemessenen 
Korngrößenverteilung. Für die Materialkonstanten wurden folgende Werte eingesetzt: 
γKG  = 0,6 J/m2, QLS  = 1,49×10−16 J, NV  = 8,47×1028 m−3, G = 54 GPa und b = 2,56×10−10 m. 
Abbildung 5.2 zeigt die resultierenden Energiebilanzen als Funktion der Größe eines 
wachsenden Korns. Das wachsende Korn ist dabei ein beliebiges Korn der Ausgangsmatrix 



























Abb. 5.2. Energiebilanzen eines anomal wachsenden Korns in der defektreichen Ausgangsmatrix unter 
der Annahme, dass jeweils nur die Annihilation eine einzigen Defektart (Leerstellen, Versetzungen 
bzw. Korngrenzen) die Energie für das Kornwachstum liefert. 




 Die bei der Energieabschätzung erhaltene Größe ∆F stellt die Kraft auf die Korngrenzen 
des wachsenden Kornes dar. Ein negatives Vorzeichen bedeutet, dass das neue Korn unter 
Energiegewinn, d.h. freiwillig wächst. Wie in Abb. 5.2 ersichtlich ist, geschieht dies in den 
Fällen Leerstellen- und Versetzungsvernichtung erst bei sehr großen Radien. Das bedeutet, 
die für die äußere Grenzfläche aufzubringende Energie kann nicht ausreichend durch vernich-
tete Leerstellen und Versetzungen geliefert werden. Die Vernichtung von Korngrenzenfläche 
hingegen führt schon bei kleinen Kornradien zu einem negativen ∆F, so dass das neue Korn 
bereits sehr „früh“ freiwillig wächst. Aus dieser Betrachtung wird ersichtlich, dass die hohe 
spezifische Korngrenzenfläche die Haupttriebkraft für die beobachtete Kornvergröberung 
darstellt. Die korninneren Defekte spielen hingegen nur eine untergeordnete Rolle. Damit ist 
der beobachtete Prozess eher einem anomalen Kornwachstum als einer Rekristallisation 
zuzuordnen. 
 Warum wachsen im vorliegenden Fall einige ausgewählte Körner, wohingegen der 
Großteil der Ausgangskörner unverändert bleibt? Diese Erscheinung ist in der Regel an eine 
energetische Begünstigung der wachsenden Körner gegenüber der Matrix gekoppelt. Solch 
eine Bevorzugung kann durch die Minimierung der elastischen Verzerrungsenergie oder der 
Oberflächenenergie, bedingt durch einen Orientierungsunterschied der Körner, begründet 
sein. Bei den vorliegenden Schichten ist jedoch keinerlei Texturänderung während des 
Kornvergröberungsprozesses festgestellt worden, weder in der Art, noch in der Schärfe der 
Textur. Daher lag hier keine energetische Begünstigung der wachsenden Körner vor. Einige 
wenige Körner müssen demzufolge zufällig günstige Ausgangsbedingungen vorgefunden 
haben. Dies kann im Anfangsstadium des Kornwachstums eine überdurchschnittliche Größe 
oder eine günstige (d.h. geringe) Missorientierung zu Nachbarkörnern gewesen sein. Sobald 
eine gewisse Größe erreicht worden ist, sind diese ausgewählten Körner dann auf Grund der 
zunehmenden treibenden Kraft freiwillig gewachsen. 
 Diese Erklärung steht im Widerspruch zu einigen Modellrechnungen und Simulationen 
von anomalem Kornwachstum. So wird z.B. von Thompson et al. [63] gezeigt, dass energe-
tische Unterschiede (d.h. verschiedene Orientierung) vorliegen müssen, damit ein abnorm 
großes Korn in einer Matrix normaler Körner mit einer höheren relativen Geschwindigkeit als 
die seiner Nachbarn wächst. In dieser Arbeit wird jedoch auch erwähnt, dass eine Schicht aus 
hexagonalen Säulen gleicher Größe eine Ausnahme bildet. Dieser Fall wird von Thompson 
et al. als zu unrealistisch und damit nicht relevant eingestuft. Die Beobachtung die der vor-
liegenden Arbeit zu Grunde liegen, stellen jedoch einen Gegenbeweis dar. Die Gründe dafür 
sind möglicherweise eine außergewöhnlich kleine Korngröße und eine geringe Schwankungs-
breite der Korngröße in den untersuchten Schichten. 
 Der an den Cu-Schichten beobachtete Prozess der Kornvergröberung wurde in ähnlicher 
Weise bereits an 0,4 µm dicken Cu0,57Ni0,42Mn0,01-Schichten beobachtet [64]. Auch hier lag 
im Ausgangszustand eine sehr kleine Korngröße von etwa 20 nm vor. Es ist generell zu ver-
muten, dass ein durch die Sputterbedingungen bestimmter, mikrostruktureller Unterschied der 
Ausgangszustände zu sehr unterschiedlichem Kornvergröberungsverhalten führen kann. Das 
kann sogar dahin führen, dass elektrochemisch abgeschiedene Cu-Schichten bei vergleichs-
weise sehr niedrigen Temperaturen (bis hin zu RT) rekristallisieren können [65−68]. Vermut-
lich wird bei dieser Art Abscheidung eine derart hohe Defektdichte eingebracht, dass selbst 
eine sehr geringe thermische Aktivierung für die Korngrenzenwanderung ausreicht [65]. Un-
terliegen die Schichten bei der Abscheidung hingegen gleichgewichtsnäheren Bedingungen 
(niedrige Abscheideraten, hohe Substrattemperatur, etc.), so liegen von vornherein relativ 
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große und defektarme Körner vor und es kommt nur zu normalem Kornwachstum. So wird in 
der Literatur auch häufig über normales Kornwachstum in gesputterten Cu-Schichten 
berichtet [36].  
 Eine weitere interessante Frage ist, warum die Körner nicht weiterwachsen, nachdem 
sie das feinkörnige Ausgangsgefüge restlos aufgebraucht haben. Diese Beobachtung 
entspricht einer allgemeinen Erfahrung an thermisch behandelten dünnen Schichten. Es gibt 
eine empirische Formel aus praktischer Erfahrung, nach der die erreichbare Korngröße etwa 
das Zweifache der Schichtdicke beträgt. Als Ursache dafür wird die Bildung von Korn-
grenzenfurchen auf der Oberfläche angesehen [69,70]. Diese Furchen bilden sich in der Regel 
an den Austrittsstellen von Korngrenzen auf der Oberfläche und waren bei den in dieser 
Arbeit untersuchten Schichten sehr deutlich ausgeprägt (siehe Abschnitt 4.2.2). Korngrenzen-
furchen behindern mit wachsender Tiefe zunehmend die Korngrenzenmobilität. Diese 
Vermutung wird auch durch ein Experiment von Volkert et al. gestärkt [71]. Die genannten 
Autoren hatten darin einen Stempel auf die Schichtoberfläche gedrückt und damit die Bildung 
der Furchen unterbunden. Mit dieser Methode erzielten sie unter dem Stempel sehr viel 
größere Körner als außerhalb des Stempels. 
 Die in der vorerliegenden Arbeit ermittelten Korngrößen waren relativ klein verglichen 
mit Literaturangaben von ähnlich dicken Cu-Schichten. Eine mögliche Ursache dafür ist in 
der Kinetik der Furchenbildung (siehe Abschnitt 5.2) zu suchen. In den Experimenten wurde 
im Gegensatz zu Literaturberichten ein sehr hohes Vakuum von < 5×10−5 mbar eingesetzt. 
Dadurch ist die Cu-Oberfläche sehr rein und die Oberflächendiffusion schneller, als es bei 
Gas belegten Oberflächen der Fall ist. Durch eine schnellere Oberflächendiffusion kann es 
rascher zur Bildung von thermischen Furchen kommen, die schließlich die Korngrenzen-
wanderung zum Stoppen bringt. 
 
5. 1. 1 Spannungsänderung durch Kornwachstum 
 
 Da Korngrenzen weniger dichte Materie als das Kornvolumen darstellen, ist das Korn-
wachstum mit einer Verdichtung des Gefüges verbunden. Bedingt durch die Substrathaftung 
erzeugt die Verdichtung eine Zugspannung in der Schicht. Die Höhe dieser Zugspannung soll 
im Folgenden für die drei verschiedenen Cu-Schichten berechnet werden. 
 Bei der Berechnung wird davon ausgegangen, dass die Korngrenzen Flächen mit einem 
bestimmten Überschussvolumen darstellen. Unter Annahme, dass die Körner hexagonale 
Säulen darstellen, beträgt die spezifische Korngrenzenfläche (Fläche pro Volumen) SKG in 
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wobei vÜber das Überschussvolumen pro Korngrenzenfläche beschreibt. Bewirkt die 
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Hierbei beschreibt M den biaxialen E-Modul (M = 236 GPa im vorliegenden Falle) und ∆εKG 
die durch die Schrumpfung bewirkte Dehnung der Schicht. Die entsprechenden Spannungs-
änderungen beim beobachteten Kornwachstum in den drei Cu-Schichten sind in Tabelle 5.1 
dargestellt. Das Überschussvolumen pro Kornfläche wurde mit vÜber ≈ 0,1 nm abgeschätzt, 
was ungefähr dem Atomradius entspricht. 
 
Schichtdicke [µm] Ausgangskorngröße [µm] Endkorngröße [µm] ∆σKG [MPa] 
0,2 0,061 0,50 366 
0,5 0,061 0,68 380 
1,0 0,061 0,96 390 
 
Tabelle 5.1. Korngrößen vor und nach dem Wachstum und die aus der Materialverdichtung theore-
tisch zu erwartenden Spannungsänderungen (Zugspannungskomponenten). 
 
 Die berechneten Werte reichen aus, um alle Abweichungen der Kurve von der thermo-
elastischen Geraden bis etwa 350°C zu beschreiben. Dass die niedrigen Schichtspannungen 
tatsächlich nur durch die Materialverdichtung verursacht wurden, ist unwahrscheinlich, da bei 
diesen Temperaturen auch Kriechprozesse zu einem merklichen Spannungsabbau führen 
können (siehe Abschnitt 5.3). 
 
 
5. 2 Furchenbildung 
 
 Stößt ein Korngrenze an eine frei Oberfläche, so bildet sich an der Austrittslinie eine 
Furche (siehe Abb. 5.3), wenn Oberflächendiffusion und/oder Verdampfung und Wiederab-
scheidung zu einem ausreichenden Stofftransport führen. Dieser Vorgang wird durch die 
Minimierung der Korngrenzenenergie getrieben. Da gleichzeitig Oberflächenenergie aufzu-
wenden ist, gibt es einen energetisch stabilen Zustand für die Furchenform, wenn folgende 





Abb. 5.3.  
Schematische Darstellung einer thermischen Furche 
an der Austrittsstelle einer Korngrenze an die 
Oberfläche (nach Mullins).
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Die Größe β ist der Winkel zwischen der Oberfläche und der Tangente an der Furchenflanke, 
γKG die spezifische Korngrenzenenergie und γO die spezifische Oberflächenenergie. Das 
entstehende Furchenprofil verursacht eine Krümmung der Oberfläche an den Furchenflanken. 
Die daraus resultierende treibende Kraft zur Glättung führt zum Tiefenwachstum der Furche, 
wobei der unmittelbare Kerbboden weiter dem Mullins-Kriterium gehorcht. Eine einzige 
Korngrenze an einer unendlich ausgedehnten Oberfläche wächst theoretisch unbegrenzt in die 
Tiefe.  
 Der zur Furchenbildung notwendige Stofftransport kann sowohl durch Oberflächen-
diffusion als auch durch Verdampfung und (Wieder-) Abscheidung erfolgen [72,73]. Die 
treibende Kraft ist in beiden Fällen der Gradient in der Krümmung der Furchenflanken. Dies 
führt für Furchenbreite und -tiefe zu einem t1/4-Wachstumsgesetz im Falle der Oberfächen-
diffusion und zu einem t1/2-Wachstumsgesetz bei Verdampfung/Abscheidung [72]. Durch 
Berechnungen und Experimente kamen Mullins und Shewmon zu dem Schluss, dass bei Cu 
die Oberflächendiffusion der dominierende Mechanismus bei der Furchenbildung ist [72]. 
 Die Geschwindigkeit des Furchenwachstums wird durch eine mechanische Schicht-
spannung beeinflusst. Ursache dafür ist die Korngrenzendiffusion, die bei Druckspannung zu 
einem Diffusionsfluss aus der Korngrenze heraus bzw. bei Zugspannung in die Korngrenze 
hinein führt. Dies führt nach Genin et al. [74] zu einem schnelleren (bzw. langsameren) 
Tiefenwachstum bei Zugspannung (bzw. Druckspannung). 
 Diese Betrachtungen bezogen sich bislang auf eine einzelne Korngrenze an einer 
unendlich ausgedehnten Oberfläche. Liegt stattdessen eine regelmäßige Anordnung von 
Korngrenzen im Abstand d, wie z.B. bei einer kolumnaren Kornmorphologie vor, so stoppt 
das Tiefenwachstum der Furchen mit der Ausbildung eines bestimmten Oberflächenprofils 
wie in Abb. 5.4 abgebildet. Aus geometrischen Gründen hängt die maximal mögliche 
Furchentiefe (tF,max) mit dem Korndurchmesser (d) über folgende Beziehung zusammen: 
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 Gleichung 5.9 erklärt damit qualitativ die Beobachtung in Abb. 4.14, dass mit 
zunehmender Schichtdicke (größerer Korndurchmesser d) die Tiefe der Furchen zunimmt. 
Eine quantitative Analyse der Furchentiefe zeigt allerdings einen deutlichen Unterschied. Die 
Mullins-Konstante mF beträgt für Cu 0,16 und der Winkel β  demnach 9°. Damit betrüge das 
Verhältnis von tF,max zu d theoretisch 0,04, was z.B. bei einer Korngröße von 1 µm zu einer 









Schematische Darstellung der Gleichgewichts-
geometrie bei der Furchenbildung an einer 
regelmäßigen Anordnung gleich großer Körner.




An den mehrfach thermisch zyklierten Schichten (siehe Abb. 4.15) sind jedoch deutlich 
tiefere Furchen entstanden. Außerdem weisen die Furchen am Kerbboden einen wesentlich 
größeren Winkel als 9° auf, eine grobe Schätzung liefert Flankenwinkel bis zu β  ≈ 45°. Zwei 
Erklärungen sind für diesen Widerspruch möglich: 
 (i) Durch die Anisotropie von Oberflächen- und Korngrenzenenergie kann mF in 
Wirklichkeit sehr unterschiedliche Werte annehmen. Bei niedriger Oberflächen- und hoher 
Korngrenzenenergie sind entsprechend steilere Furchenflanken und damit tiefere Furchen zu 
erwarten. Dass die Anisotropie der Oberflächenenergie sehr stark ist, zeigt sich auch in der 
Facettierung der Körner (siehe Abb. 4.15). Statt der (bei Isotropie) zu erwartenden kugeligen 
Oberflächen sind diese extrem eben und fallen zu den Furchen hin steil ab. Entsprechend der 
gemessenen Textur ist es sehr wahrscheinlich, dass es sich bei den glatten Oberflächen um 
{111}-Flächen handelt. 
 (ii) Befindet sich die Schicht unter Zugspannung, so verursacht das Korngrenzen-
diffusionskriechen einen Teilchenstrom von der Schichtoberfläche in die Korngrenze hinein 
[74,49]. Dabei kann unter Umständen der erforderliche Teilchenstrom nicht durch 
Oberflächendiffusion nachgeliefert werden. Da Thouless die Erfüllung des Mullins-
Kriteriums als notwendige Bedingung ansah, schloss er daraus, dass das Diffusionskriechen 
verzögert wird [49]. Es ist jedoch auch vorstellbar, dass der Teilchenstrom von der Furchen-
wurzel in die Korngrenze hinein auch die Geometrie der Furchenwurzel verändert und damit 
steilere Flanken hervorruft. Abweichungen von der Mullins-Geometrie sind zumindest schon 
an fest/flüssig-Phasengrenzen beobachtet und ebenfalls auf den Einfluss des Korngrenzen-
diffusionsflusses zurückgeführt worden [75]. 
 
 Sobald sich eine thermische Furche gebildet hat, bremst sie die Wanderungsgeschwin-
digkeit der darunter befindlichen Korngrenze und hemmt daher das Kornwachstum. Nach 
Mullins kommt die Wanderungsgeschwindigkeit bei einem kritischen Winkel der Korn-
grenzenfurche ganz zum Erliegen. Daraus kann die maximale Korngröße als Funktion der 
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Für den Fall von Kupfer beträgt nach Mullins das Verhältnis von dmax/h ≈ 1,7. Tabelle 5.2 
zeigt die aus dieser Abschätzung zu erwartenden und im Vergleich dazu die tatsächlich 
gemessenen Korngrößen aller drei Schichtdicken. 
 
Schichtdicke [µm] dmax nach Mullins [µm] gemessene Korngröße [µm] 
0,2 0,33 0,50 
0,5 0,83 0,68 
1 1,67 0,96 
 
Tabelle 5.2. Maximale, nach Mullins abgeschätzte Korngrößen im Vergleich zu den tatsächlich 
gemessenen Werten. 
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 Die Abschätzung spiegelt die Tendenz wider, dass mit zunehmender Schichtdicke   
auch die Korngröße zunimmt. Jedoch ist die tatsächliche Zunahme nicht linear wie in der 
Abschätzung. Mögliche Gründe für die Diskrepanz sind die Anisotropie der Oberflächen-
energien, der Einfluss der Schichtspannung oder die Ro lle der Grenzfläche bei der Korn-
grenzenwanderung.  
 Es scheint jedoch festzustehen, dass die Furchenbildung die entscheidende Ursache für 
den Stopp des Kornwachstums ist. Wie bereits oben erwähnt, können deutlich höhere Korn-
größen eingestellt werden, falls es gelingt, die Furchbildung zu unterdrücken [71].  
 
 
5. 3 Rolle des Diffusionskriechens 
 
 Ein besonderes Merkmal der σ−T-Kurven waren die Spannungsplateaus während der 
Aufheizphase bei relativ hohen Temperaturen (siehe Abschnitt 4.1.2). Dabei wurde festge-
stellt, dass sich die Schichtspannungen oberhalb von etwa 300°C nicht verringern, sondern 
konstant bleiben bzw. sich sogar noch leicht erhöhen. Dies steht im Widerspruch zu der 
allgemeinen Erfahrung, dass bei zunehmender Temperatur durch die steigende Kriechge-
schwindigkeit die Spannungen immer kleiner werden müssten. 
 Anhand von Simulationen soll im Folgenden die Rolle des Diffusionskriechens auf das 
σ−T-Verhalten untersucht werden. Dabei wird angenommen, dass Diffusionskriechen der 
einzige wirkende Re laxationsmechanismus ist. Zunächst wird die Spannungsentwicklung im 
Temperaturintervall ∆T betrachtet. In diesem Temperaturintervall ändert sich die Schicht-
spannung σi auf den Wert σi+1 infolge einer thermoelastischen Komponente (∆σthermoel) und 
einer Komponente der Spannungsrelaxation durch Kriechen (∆σrelax): 
 
 relaxthermoel σσσσ ∆+∆+=+
i1i , (5.11) 
 








σ∆ && += . (5.13) 
 
Hierbei beschreiben M den biaxialen Elastizitätsmodul, (αs−αf) die Differenz der thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von Substrat und Schicht, die Größe rHeiz die Heizrate im Zyklier-
experiment und KGε& sowie Vε& die Kriechraten für Korngrenzendiffusionskriechen (siehe 
Gl. 2.24) bzw. Volumendiffusionskriechen (siehe Gl. 2.23). 
 Die für die Simulation verwendeten Werte und Konstanten sind in Tabelle 5.3 
zusammengefasst. Die Simulation der σ−T-Kurven erfolgt mit Gl. 5.11 durch Aufsummierung 









verwendete Konstanten  verwendete experimentelle Daten 
   M 236 GPa     ∆αE/(1−ν) −2,2 MPa/K 
   Ω 1,18×10−29 m3     rHeiz 4 K/min 
   δD0KG 5,1×10−15 m3/s     d 0,5 µm 
   D0V 2,0×10−5 m2/s     h 0,535 µm 
   QKG −12,6 kJ 
   QV −23,7 kJ 
   AKG 3,0 
   AV 4,78 
 
 Abbildung 5.5 zeigt das Ergebnis eines simulierten Spannungsverlaufs am Beispiel 
einer 0,5 µm dicken Cu-Schicht (Kurve „normales Diffusionskriechen“). Ausgehend von 
einer Zugspannung von 360 MPa bei RT führt die rein thermoelastische Spannungsänderung 
zunächst zu einem linearen Spannungsabfall und schließlich in den Druckspannungsbereich. 
Ab etwa 230°C baut die einsetzende Korngrenzendiffusion die Druckspannung zunehmend 
ab. Von etwa 370°C an ist das Korngrenzendiffusionskriechen schließlich so effektiv, dass die 
Schicht praktisch keine Spannung mehr aufnehmen kann. Auch während der Abkühlung von 
600°C baut sich bis etwa 360°C keine Spannung auf. Erst bei niedrigeren Temperaturen ver-
langsamt sich die Korngrenzendiffusion, so dass die thermoelastisch aufgeprägte Spannung 
zunehmend nicht mehr relaxiert wird. Unterhalb von ca. 230°C findet kein Diffusionskriechen 
mehr statt, die Schicht verhält sich wieder rein elastisch. Der gesamte Kurvenverlauf ist aus-
schließlich durch Korngrenzendiffusionskriechen bestimmt. Die erst bei sehr hohen Tempera-



































Abb. 5.5. Simulierte σ−T-Verläufe unter der Annahme, dass Korngrenzen- und Volumendiffusions-
kriechen die einzigen beteilig ten Mechanismen zum Spannungsabbau sind. Die rote Kurve repräsen-
tiert das „klassische“ Diffusionskriechen, die blaue Kurve das Diffusionskriechen mit Beachtung der 
eingeschränkten Spannungsrelaxation auf Grund der Substrathaftung. 
Tabelle 5.3. 
Konstanten bzw. aus den Experimenten gewonnene 
Werte, die für die Simulationen verwendet wurden. 
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 Es ist offensichtlich, dass diese Simulation die beobachteten Spannungsplateaus bei 
hohen Temperaturen (siehe Tabelle 4.2) nicht erklären kann, sondern eine vollständige 
Relaxation der Spannung ab etwa 370°C voraussagt. Die Ursache dieser Diskrepanz liegt 
vermutlich darin, dass die Substrathaftung bisher nicht berücksichtigt wurde. Dieser Aspekt 
soll nun in die Simulation einbezogen werden. 
 
Modell des behinderten Korngrenzendiffusionskriechens: 
 Die Raten-Gleichung für Korngrenzendiffusionsfließen (Gl. 2.24) gilt genau genommen 
nur dann, wenn Korngrenzengleitung möglich ist (siehe Abschnitt 2.5.2). Dies ist bei 
Schichten unter einem biaxialen Spannungszustand aufgrund der Substrathaftung verbunden 
mit einer kolumnaren Kornmorphologie nicht gegeben. Die Korngrenzendiffusion kann zwar 
alle auf die senkrechten Korngrenzen wirkenden Normalspannungen auf Null abbauen, jedoch 
weisen die Körner durch die Substrathaftung danach immer noch Restspannungen auf. Der 
Fall eines Korns auf einem Substrat mit vollständig abgebauten Normalspannungen in den 
Korngrenzen entspricht dem eines frei stehenden, vom Substrat gedehnten Korns (siehe 
Abb. 5.6). Für einen äquivalenten Fall, nämlich den einer freistehenden gedehnten Leiterbahn, 
ist die Restspannung als Funktion des Breite(d)/Höhe(h)-Verhältnisses vielfach simuliert 
worden [76,77]. Abbildung 5.7 zeigt das Ergebnis einer solchen Simulation von Murakami 
et al. [76]. Die Größe f = σRest/σel bezeichnet hierin das Verhältnis der mittleren Restspannung 
σRest bezogen auf die elastische Spannung ohne Relaxation σel. Dieser Zusammenhang f(d/h) 
wird im weiteren für die Abschätzung des behinderten Korngrenzendiffusionskriechens 
verwendet.  
 Für die quantitative Übertragung in der Simulation wird von folgender Annahme aus-
gegangen: Eine Schicht der Dicke h aus säulenförmigen Körnern der Breite d erfährt durch 
die thermoelastische Dehnung vom Substrat her eine Spannung σthermoel. Diese Spannung wird 
durch Korngrenzendiffusion auf den Betrag einer mittleren Schichtspannung (σ) abgebaut. 
Auf die Korngrenzen wirkt danach nicht mehr σ, sondern ein um die Spannung im Korn-
inneren (σRest) verminderter Betrag σKG: 
 
 stKG Reσσσ −= . (5.14) 
 
Selbst bei hundertprozentig effektiver Korngrenzendiffusion, d.h. σKG = 0, kann die Schicht-
spannung σ nur auf den Wert σRest abgebaut werden. 
 Wenn kein anderer Kriechprozess am Spannungsabbau beteiligt ist, ergibt sich σRest 
durch fσthermoel. Wird hingegen die Spannung im Korninneren durch Volumendiffusions-
kriechen abgebaut, so muss auch die damit verbundene Spannungskomponente ∆σV von der 
Restspannung abgezogen werden: 
 
 VthermoelKG f σσσσ ∆−−= . (5.15) 
  
 Die Simulation des behinderten Diffusionskriechens σ(T) erfolgt wieder über die 
Rekursionsformel Gl. 5.11. Allerdings wird nun bei der Berechnung der Korngrenzen-
diffusions-Kriechrate ( KGε& ) an Stelle der mittleren Schichtspannung (σ) die Spannung auf die 
Korngrenzen (σKG) eingesetzt: 













Abb. 5.6. Schematische Darstellung der 
unvollständigen Spannungsrelaxation in 
















Abb. 5.7. Restspannung als Funktion des Breite/Höhe-






















ε& . (5.16) 
 
Die jeweilige Korngrenzenspannung (σiKG) wird ebenfalls über eine Rekursionsformel 
erhalten: 
 

















 Die Volumendiffusionskriechrate ( Vε& ) wird nicht modifiziert, da die Volumendiffusion auch 
Spannungsgradienten im Korninneren abbauen kann.  
 Die Simulation des σ−T-Verhaltens mit der modifizierten Kriechgleichung is t am 
Beispiel einer 0,5 µm dicken Schicht in Abb. 5.5 dargestellt („Diffusionskriechen mit 
Beachtung der Substrathaftung“). Ein prinzipieller Unterschied zum „normalen Diffusions-
kriechen“ besteht darin, dass durch die einsetzende Korngrenzendiffusion die Spannung beim 
Aufheizen nicht auf Null abgebaut wird, sondern S-förmig in einen linearen Ast fσthermoel 
einmündet. Erst bei sehr hohen Temperaturen führt die einsetzende Volumendiffusion wieder 
zu einem Spannungsabbau. Während der Abkühlung bleibt die Schichtspannung zunächst fast 
Null, da durch starkes Volumendiffusionskriechen alle Spannungen abgebaut werden. 
Unterhalb etwa 500°C wird die Volumendiffusion langsamer und Korngrenzendiffusion wird 
zum bestimmenden Kriechmechanismus. Da Korngrenzendiffusion jedoch die Spannung nur 
bis auf die innere Restspannung fσthermoel reduzieren kann, mündet die Kurve wieder in einen 
linearen Abschnitt. Schließlich verlangsamt auch die Korngrenzendiffusion unterhalb etwa 
350°C und der Anstieg der Spannung nähert sich wieder der thermoelastischen Geraden. 
 Auf der Basis der modifizierten Gleichungen werden nun σ−T-Verläufe für alle drei 
Schichtdicken simuliert. Dabei erfolgt die Simulation der Aufheiz- und der Abkühlkurve 
jeweils ausgehend von der gemessenen Spannung bei RT bzw. bei 500°C. Diese und die 
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sonstigen in die Simulation eingeflossenen experimentell bestimmten Parameter Schichtdicke 
und Korngröße sind in Tabelle 5.3 zusammengefasst. Abbildung 5.8 zeigt die simulierten 












































































Abb. 5.8. Simulierte σ−T-Verläufe auf der Basis des behinderten Korngrenzendiffusionskriechens (rote 
Kurven) im Vergleich mit den gemessenen zweiten Zyklen (blaue Kurven), verschiedene Schichtdicken. 




 Um aus dem Vergleich Simulation−Experiment die richtigen Schlussfolgerungen zu 
ziehen, muss zunächst geklärt werden, worin die Beschränkung des Simulationsmodells 
besteht. Die wesentlichste Vereinfachung war die Vernachlässigung der Versetzungs-
plastizität, die parallel zum Diffusionskriechen zum Spannungsabbau beitragen kann. Daher 
sind die simulierten Spannungswerte σ(T) als maximale Grenzen zu verstehen, innerhalb 
derer sich die tatsächlichen Spannungsverläufe bewegen können. Insbesondere die simulierten 
hohen Spannungen bei Abkühlung unterhalb von etwa 250°C sind daher unrealistisch. 
 Die konkreten Vergleiche Simulation−Experiment zeigen, dass mit zunehmender 
Schichtdicke das simulierte Verhalten dem tatsächlichen Verhalten immer unähnlicher wird. 
Beim Aufheizen einer 1,0 µm dicken Schicht sagt die Simulation ein großes Druckspannungs-
maximum voraus, obwohl tatsächlich ein Plateau auf sehr niedrigem Nivea beobachtet wird. 
Daher ist zu vermuten, dass der Übergang der gemessenen σ−T-Kurven in die Druck-
spannungsplateaus nicht durch das behinderte Diffusionskriechen zu erklären ist. Hingegen ist 
nun gezeigt, dass sich die Plateau-Spannungswerte bis zu sehr hohen Temperaturen halten 
können und nicht durch Diffusionskriechen auf Null abgebaut werden. Interessant ist auch der 
Vergleich mit den gemessenen Kurven nach Abkühlung im flüssigen Stickstoff (siehe 
Abb. 4.22a bis c). Es zeigt sich, dass die dort beobachteten Verläufe der Druckspannungen 
nach dem Druckspannungsmaximum recht gut mit dem simulierten einsetzenden Korn-
grenzendiffusionskriechen einhergehen. So wird sehr gut widergespiegelt, dass eine 0,2 µm 
dicke Schicht bereits bei tieferen Temperaturen kriecht als eine 1,0 µm dicke Schicht. 
 Das Abkühlverhalten zwischen 500 und 380°C wird durch die Simulationen recht gut 
beschrieben. Da dies auf alle drei untersuchten Schichtdicken zutrifft, ist das behinderte 
Diffusionskriechen hier vermutlich tatsächlich maßgebend. Bei tieferen Temperaturen ist der 
weitere Spannungsanstieg durch Versetzungskriechen gebremst, so dass der simulierte 
σ−T-Verlauf unrealistisch wird. 
 Das wichtigste Resultat der Simulation ist, dass mit dem behinderten Korngrenzen-
diffusionskriechen die relativ hohen Spannungswerte bei hohen Temperaturen zu erklären 
sind. Eine weitere allgemeine Schlussfolgerung aus der Simulation besteht darin, dass das 
Diffusionskriechverhalten sehr empfindlich auf die Korngröße (d), die Schichtdicke (h) und 
das d/h Verhältnis reagiert. Schon eine geringe Variation von d kann das σ−T-Verhalten stark 
verändern. Daher kann spekuliert werden, dass die großen Unterschiede von in der Literatur 
zu findenden σ−T-Verläufen gleicher Schichten bei hohen Temperaturen zum Teil durch die 
verschiedenen Korngrößen bedingt sind. 
 
 
5. 4 Festigkeit und Verfestigung 
 
 In diesem Abschnitt soll auf die hohen Zugfestigkeiten eingegangen werden, die 
während und nach der Abkühlung in den Schichten vorgefunden wurden (siehe Abb. 4.1 
und Abb. 4.2). Dabei werden sowohl die Höhe und Schichtdickenabhängigkeit der Festigkeit 
sowie die Verfestigungsraten betrachtet. Um die Festigkeiten theoretisch zu begründen, 
werden zunächst Vergleiche mit zwei „klassischen“ Festigkeitsmodellen angestellt. Daran 
anschließend erfolgt die Anwendung von in Abschnitt 2.4 beschriebenen Festigkeitsmodellen 
für dünne Schichten. 
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Festigkeit 
 Es werden die RT-Festigkeiten der Schichten nach Abkühlung von 500°C im ersten 
Temperaturzyklus betrachtet und mit den theoretischen Festigkeiten durch die Feinkorn-
härtung und die Kaltverfestigung verglichen. Die Feinkornhärtung wird mit der Hall-Petch-
Beziehung [18] (Gl. 2.7) mit einem Hall-Petch Koeffizienten von KHP = 5 [78] abgeschätzt. 
Mit Hilfe der Taylor-Gleichung [79] erfolgt die Abschätzung der Kaltverfestigung aus der 
Versetzungsdichte: 
 
 VTaylor NGbασ = . (5.18) 
 
Hierbei ist α ein eine Konstante mit einem Wert von rund 0,75 [79], G der Schubmodul, b der 
Burgersvektor und NV die Versetzungsdichte. Für die Abschätzung werden die röntgenogra-
fisch bestimmten Werte von NV (siehe Tabelle 4.4) verwendet. 
 
Schichtdicke [µm] Festigkeit nach Hall-
Petch [MPa] 
Festigkeit nach Taylor 
[MPa] 
bei RT gemessene 
Festigkeit [MPa] 
0,2 219 48 500 
0,5 180 40 340 
1,0 158 40 250 
 
Tabelle 5.4. Abschätzung der Schichtfestigkeit mit der Hall-Petch-Beziehung und der Taylor-
Gleichung aus den experimentell bestimmten Werten der Korngröße und der Versetzungsdichte. Im 
Vergleich dazu die tatsächlich gemessenen Schichtfestigkeiten bei RT. 
 
 Die mit der Hall-Petch-Beziehung berechneten Werte liegen zwar in der Größenord-
nung der gemessenen Festigkeiten, sind jedoch, insbesondere bei der 0,2 µm dicken Schicht, 
deutlich kleiner. Die für die Kaltverfestigung berechneten Werte sind hingegen durchweg 
außerordentlich klein. Der Einfluss der Kaltverfestigung auf die Schichtfestigkeit kann 
demnach nicht annähernd durch die klassische Taylor-Gleichung erklärt werden.  
 
Schichtdickenabhängigkeit der Festigkeit 
 Es wird nun auf die Schichtdickenabhängigkeit der gemessenen Festigkeiten eingegang-
en. Abbildung 5.9 zeigt dazu die gemessenen Schichtspannungen (σ) in Abhängigkeit der 
Reziprokwerte der Schichtdicke (1/h). Man erkennt eine umgekehrt proportionale Abhängig-
keit zwischen σ und h, was der allgemeinen Erfahrung an dünnen Schichten entspricht. 
Zusätzlich sind im Diagramm (i) die nach mit der Hall-Petch-Beziehung (Gl. 2.7) berechneten 
Festigkeiten, (ii) die theoretischen Festigkeiten nach Berechnungen von Nix [6] und (iii) die 
theoretischen Festigkeiten nach Thompson [27] eingetragen. Die Beiträge (ii) und (iii) stellen 
die Festigkeitsbeiträge dar, die durch die Bildung von Versetzungslängen an der Grenzfläche 
(siehe Gl. 2.10) und an den Korngrenzen (siehe Gl. 2.11) verursacht werden. Für die Abschät-
zung des Korngrenzeneinflusses (Thompson-Beitrag) wurde eine Fitfunktion der gemessenen 
Korngrößen in Abhängigkeit der Schichtdicke verwendet. Folgende Parameter wurden zur 
Berechnung benutzt: m∗  = 3,5; Gf  = 42,1 GPa; Gs  = 31,2 GPa (SiO 2); b = 2,56×10−10 m und 
βs = 1,7. 
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Abb. 5.9. Gemessene Schichtfestigkeiten im Vergleich zu berechneten Festigkeiten mit der Hall-Petch-
Beziehung, dem Nix-Modell sowie dem Thompson-Modell in Abhängigkeit der reziproken Schicht-
dicke. 
 
 Der Vergleich der berechneten mit den gemessenen Festigkeiten zeigt, dass kein Modell 
die Festigkeiten in ausreichender Höhe beschreiben kann. Was die Schichtdickenabhängigkeit 
betrifft, so weist die berechnete Thompson-Festigkeit eine gute Übereinstimmung mit dem 
Anstieg der gemessenen Werten über den Reziprokwerten der Schichtdicke auf. Allerdings 
fehlen zu den Absolutwerten etwa 150 MPa. Die nach Hall-Petch berechneten Werte 
implizieren nur eine indirekte Schichtdickenabhängigkeit, da die sich beim Kornwachstum 
einstellende Korngröße schichtdickenabhängig ist. Wie Abb. 5.9 zeigt, kann diese Schicht-
dickenabhängigkeit den Festigkeitsanstieg über dem Reziproken der Schichtdicke jedoch 
nicht ausreichend erklären.  
 Ein anderer Aspekt darauf hin, dass es noch (mindestens) einen zusätzlichen Festig-
keitsmechanismus geben muss. Dieser Aspekt betrifft die starke Verfestigung der Schichten 
während der Abkühlung. So sind die jeweiligen RT-Festigkeiten keine repräsentativen Fließ-
spannungen, sondern „Momentanwerte“ auf einem steil ansteigenden Ast der Spannung über 
der abnehmenden Temperatur (siehe z.B. Abb. 4.1). Diese Verfestigung mit abnehmender 
Temperatur setzt sich, wie die Abkühlung auf −196°C gezeigt hat, vermutlich auch unterhalb 
von RT unvermindert fort (siehe Abb. 4.23). 
  
Verfestigung mit abnehmender Temperatur 
 Da durch die thermoelastische Dehnung eine Temperaturänderung unmittelbar mit einer 
Dehnung in den Schichten verknüpft ist, lassen sich die gemessenen Anstiege der Spannung 
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Hierbei beschreibt σ die Spannung, ε die thermoelastische Dehnung, T die Temperatur und α 
die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Substrat (αs) bzw. Schicht (αf). In Tabelle 5.5 
sind die entsprechend berechneten Verfestigungsraten bei der Abkühlung im ersten 
Temperaturzyklus dargestellt. 
 
Schichtdicke [µm] dσ/dΤ [MPa/K] dσ/dε  [GPa] 
0,2 −1,8 138 
0,5 −1,5 115 
1,0 −1,1 85 
 
Tabelle 5.5. Gemessene Verfestigung bei der Abkühlung im thermischen Zyklus in Abhängigkeit der 
Temperatur sowie daraus mit Gl. 5.19 berechnete Verfestigungsraten. 
 
 Die berechneten Verfestigungsraten sind im Vergleich zu Werten für massives Cu 
außergewöhnlich hoch. So werden in der Literatur typische (Kalt-)Verfestigungsraten von 
0,16 GPa [80] bis 0,44 GPa [81] angegeben. Es muss jedoch angemerkt werden, das die mit 
Gl. 5.19 berechneten Verfestigungsraten zum Teil die Temperaturabhängigkeit der Fließ-
spannung beinhalten. Damit können sie nur bedingt mit Kaltverfestigungsraten verglichen 
werden. Trotzdem macht der immense Unterschied der Verfestigungsraten (Faktor 
100...1000) deutlich, dass es offensichtlich einen sehr effektiven, speziellen Dünnschicht-
Verfestigungsmechanismus gibt. 
 Eine „klassische“ Kaltverfestigung kommt nicht in Frage, wie die Abschätzung der 
Festigkeit aus der gemessenen Versetzungsdichte bei RT ergab (siehe Tabelle 5.4). Mit der 
Bildung von Grenzflächenversetzungen (Nix- bzw. Thompson-Festigkeit) kann auch keine 
derartige Verfestigung erklären werden, da diese Festigkeit nicht dehnungsabhängig ist.  
 Eine mögliche Erklärung für speziellen Festigkeitsmechanismen ist hingegen in der 
Wirkung der Spannungsfelder der sich ansammelnden Grenzflächenversetzungen zu suchen. 
Durch die regelmäßige Anordnung üben die sich überlagernden Spannungsfelder einen 
effektiven Einfluss auf die Versetzungsbewegung im Korninneren aus. Da sich die Dichte der 
Grenzflächenversetzungen während der Verformung erhöht, kommt es zur Verfestigung der 
Schicht. Ronay [82] und Nix [28] kamen in ihren Arbeiten zu dem Schluss, dass die Wirkung 
der weitreichenden Spannungsfelder von Grenzflächenversetzungen auf kreuzende 
Versetzungen im Korninneren die maßgebliche Komponente ist. Nix [28] schätzte in einer 
Modellierung eine Verfestigungsrate bis in die Größenordnung des E-Moduls ab. Da der 
Spannungszustand geometrisch sehr komplex ist, erfolgte Nix’ Abschätzung der Wechsel-
wirkung unter geometrisch stark vereinfachten Voraussetzungen. Daher ist die quantitative 
Bewertung fraglich. 
 In folgenden Abschnitt soll untersucht werden, ob auch die Wechselwirkung der 
Grenzflächenversetzung mit einer parallelen Versetzung im Korn einen maßgeblichen Beitrag 
zur Schichtfestigkeit liefert. Auf Grund des homogenen Spannungszustandes entlang der 
Versetzungslinie ist der Spannungszustand relativ einfach zu beschreiben und erlaubt eine 









5. 4. 1 Modell der Versetzungsansammlung und -wechselwirkung 
 
 Dass sich Versetzungen an der Grenzfläche zwischen Schicht und Substrat ansammeln, 
ist eine allgemeine Annahme [6,24,83], die auch in der vorliegenden Arbeit durch TEM-
Beobachtungen unterstützt wurde (siehe Abb. 4.18). Alle Versetzungen, welche die Plastizität 
im Korninneren tragen, gelangen an die Grenzfläche und bleiben dort liegen, weil sie (i) nicht 
in das darunter befindliche SiO 2/Si-Substrat eindringen können und (ii) sich nicht auflösen 
oder gegenseitig annihilieren können (da sie zum Großteil das gleiche Vorzeichen haben). Für 
die Bildung von Versetzungszellen mit Zellwänden im Korninneren sind die Dimensionen zu 
klein. Unter der Annahme, dass alle mobilen Versetzungen im Korninneren (z.B. durch 
Frank-Read-Quellen), an Korngrenzen oder an der Oberfläche entstanden sind, gibt es eine 
eindeutige Beziehung zwischen der durch Versetzungen verursachten plastischen Dehnung 
und der Anzahldichte der Versetzungen an der Schicht/Substrat-Grenzfläche. Diese 
Beziehung wird im Folgenden beschrieben. Daran anschließend wird die Wirkung der 
weitreichenden Spannungsfelder der Grenzflächenversetzungen auf eine parallele Versetzung 
im Korninneren berechnet, um daraus ein Maß für die Schichtfestigkeit zu gewinnen. 
 
Kristallografische und geometrische Gegebenheiten 
 Bezug nehmend auf die experimentell gefundene {111}-Fasertextur, wird im Folgenden 
von einem {111}-orientierten Kristallit auf einem Substrat ausgegangen. In diesem Fall gibt 
es bei kubisch flächenzentrierter Kristallstruktur drei {111}-Gleitebenen, die im Winkel von 
70,5° zur Schichtebene geneigt sind (siehe Abb. 5.10). Unter Zugspannung hat eine 
Versetzung, die sich in einer dieser Gleitebenen zur Grenzfläche hin bewegt, zwei mögliche 
Burgersvektoren. An der Schnittlinie zwischen Gleitebene und Grenzfläche angekommen, 
lagert sie sich als eine 60° Versetzung ab. Sind alle drei Gleitebenen aktiv, so lagern sich drei 
parallele Scharen von Grenzflächenversetzungen mit einem Winkel von 180° zueinander ab. 
Die parallelen Versetzungen innerhalb einer Schar haben entweder den gleichen oder einen 
um 60° verkippten Burgersvektor (siehe Abb. 5.10). 
 Der Verformungsbetrag, den jede Versetzung mit sich bringt, ist der auf die Grenzfläche 
projizierte Anteil ihres Burgersvektors b, also b/√3 im Falle der {111}-texturierten Schicht. 
Lagern sich mehrere parallele Versetzungen mit dem Abstand s an der Grenzfläche ab, so 







≈ε . (5.20) 
 
 Aus diesem einfachen Zusammenhang lässt sich der mittlere Abstand zwischen den 
parallelen Grenzflächenversetzungen als Funktion der plastischen Dehnung abschätzen (siehe 
Abb. 5.11). Zur Veranschaulichung soll der Abstand der Grenzflächenversetzungen in den 
untersuchten Cu-Schichten abgeschätzt werden: Während eines thermischen Zyklus erfährt 
eine Schicht bei der Abkühlung auf RT die thermoelastische Dehnung εges. Ein Teil dieser 
Dehnung ist am Ende als elastische Dehnung εel gespeichert. Aus der Differenz εges−εel ergibt 
sich die plastische Dehnung εpl: 
 
 












Abb. 5.10. Kristallografische Situation mit 
Gleitebenen und möglichen Burgersvektoren für 































Abb. 5.11.  Mittlerer Abstand der sich im 








αεεε −∆∆=−= . (5.21) 
 
Hierbei sind ∆α die Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Substrat und 
Schicht, ∆T die Temperaturdifferenz, σ die Spannung bei RT und M der biaxiale Elastizitäts-
modul. Eine Cu-Schicht, die nach der Abkühlung von 500°C auf RT eine Spannung von 
400 MPa aufweist, hat demnach eine plastische Dehnung von 0,36% erfahren. Geht man 
davon aus, dass diese plastische Verformung ausschließlich durch Versetzungen (und nicht 
durch Diffusionskriechen) getragen wurde, so müssten die an der Grenzfläche angesammelten 
Versetzungen nach Gl. 5.20 einen mittleren Abstand s von etwa 40 nm zueinander aufweisen. 
Es ist offensichtlich, dass die parallele Anordnung von Versetzungen in einem so engen 
Abstand durch die Superposition ihrer Spannungsfelder sehr spannungswirksam ist. 
 
Elastische Wechselwirkung von Versetzungen 
 Es wird nun untersucht, wie sich die  weitreichenden Spannungsfelder einer Schar 
paralleler Grenzflächenversetzungen auf eine Versetzung im Korninneren auswirken. Die 
Versetzung im Korninneren soll dabei die gleiche Gleitebene wie die Grenzflächenversetzung 
haben. Die Schicht wird als elastisch isotroper Halbraum angenommen und damit die 
Bildkräfte durch die freie Oberfläche und das elastisch andersartige Substrat vernachlässigt. 
Es wird nur die direkte Versetzungs−Versetzungs-Wechselwirkung betrachtet, d.h., dass 
Bildkräfte und Eigenenergie durch die Krümmung und Verlängerung der Versetzungslinien 
nicht mit einbezogen werden. 
 Zunächst wird die Wechselwirkung einer einzelnen Grenzflächenversetzung mit einer 
Versetzung im Korninneren betrachtet. Die entsprechende geometrische Situation ist in 
Abb. 5.12 dargestellt. Die Versetzung im Korn (V1) ist eine gemischte Versetzung und soll 
einen Burgersvektor in <110>-Richtung entsprechend der Abbildung aufweisen. Die 
Grenzflächenversetzung (V2) ist eine 60°-Versetzung. Sie hat entweder den gleichen 
Burgersvektor wie V1 oder einen 60° dazu verkippten Burgersvektor, beide Fälle werden 
betrachtet. Es wird ein kartesisches Koordinatensystem (x, y, z) genutzt, wobei sich die 




z-Achse in Richtung von V2 erstreckt, die x-Achse senkrecht dazu in der Gleitebene liegt und 
die y-Achse die Gleitebenennormale bildet. Die Burgersvektor- und Linienvektorkomponen-





 V1 V2 
bx −√3/2 |b| −√3/2 |b| 
by 0 0 
bz −1/2 |b| ±1/2 |b| 
dlx dlx 0 
dly 0 0 
dlz dlz l 
 
 
Tabelle 5.6. Komponenten des Burgersvektors b 
und des Linienvektorsegments dl der Versetzung 
im Korninneren (V1) und der abgeschiedenen 
Versetzung (V2) im gewählten Koordinaten-
system (x,y,z). 
 












Abb. 5.12. Geometrische Ausgangssituation für 
die Berechnung der Wechselwirkung einer Ver-
setzung im Korninneren (V1) mit einer bereits 
abgeschiedener Versetzung (V2) und das ge-
wählte kartesische Koordinatensystem (x,y,z). 
 Die Berechnung der Wechselwirkung zwischen V1 und V2 erfolgt auf der Grundlage 
der Peach-Koehler-Kräfte [84], die auf V1 wirken. Die biaxiale Schichtspannung σf,b bewirkt 
eine treibende Kraft Pf auf V1. Das weitreichende Spannungsfeld der Grenzflächenversetzung 
V2 übt hingegen ein abstoßende Kraft PV2 auf V1 aus. Über das Kriterium Pf+PV2 = 0 kann 
die „kritische“ Schichtspannung σf,bkrit  berechnet werden, die mindestens nötig ist, um V1 in 
ihrer Gleitebene fortzubewegen: 
 
 1V1V2V1V1Vf2Vf ldbldbPP ×⋅+×⋅=+ σσ . (5.22) 
 
Hierbei sind bV1 der Burgersvektor und dlV1 ein Versetzungsliniensegment der Versetzung V1. 





































































wobei G den Schubmodul und ν die Poissonkonstante der Schicht charakterisieren. Die 
beiden Vorzeichen (±) beziehen sich auf die zwei verschiedenen möglichen Burgersvektoren 
der Grenzflächenversetzung V2, wie in Abb. 5.12 dargestellt. Das positive Vorzeichen 
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repräsentiert dabei den Fall, dass V1 und V2 den gleichen Burgersvektor besitzen. Die 






























σ . (5.24) 
 
Die Größe σf,b ist die biaxiale Schichtspannung und α beschreibt den Winkel zwischen der 
Schichtnormalen und der x-Achse, welcher ungefähr 19,5° beträgt. 
 Schließlich kann die kritische biaxiale Schichtspannung σf,bkrit  über das Kräftegleichge-










































bf . (5.26) 
 
 Diese Lösung repräsentiert die biaxiale Schichtspannung, die zur Bewegung des 
Versetzungssegments von V1 an seiner Position (x0, y0, z) mindestens nötig ist. Die Lösung ist 
nicht von der Orientierung des Linienvektors von V1 abhängig. Der Charakter von V1 nimmt 
also keinen Einfluss auf σf,bkrit .  
 Nachfolgend kann die Wechselwirkung von V1 mit mehreren Grenzflächenversetzung-
en berechnet werden. Diese globale Wechselwirkung wird dabei als Summe der Wechsel-
wirkungen von V1 mit den einzelnen Grenzflächenversetzungen betrachtet, da sich die 
Spannungsfelder ungestört überlagern. Für die Berechnung von σf,bkrit wird von einer geraden 
Anzahl äquidistanter, im Abstand s zueinander liegender Grenzflächenversetzungen 
ausgegangen. Die Versetzung V1 bewegt sich dabei auf ihrer Gleitebene in das Zentrum 
dieser Anordnung (siehe Abb. 5.13). Für die Berechnungen werden folgende Konstanten 














Abb. 5.13.   
Schematische Darstellung der geometrischen 
Ausgangssituation für die Berechnung der 
Versetzungswechelwirkung. Die Versetzung 
V1 gleitet zur Grenzfläche in das Zentrum 
äquidistanter Grenzflächenversetzungen.
 




 Zunächst wird der Fall untersucht, dass alle Grenzflächenversetzungen den gleichen 
Burgersvektor wie V1 besitzen. Es werden dabei verschiedene Anzahlen von Grenzflächen-
versetzungen mit einem Abstand s = 40 nm vorgegeben. Abbildung 5.14 zeigt das Ergebnis 
von σf,bkrit  als Funktion des Abstandes von der Grenzfläche (h). Diese Berechnung macht 
deutlich, dass es ein Maximum σf,bmax ≈ 290 MPa in der Nähe der Grenzfläche gibt. Die Höhe 
des Maximums ist nahezu unabhängig von der Zahl der einbezogenen Grenzflächen-
versetzungen. Mit zunehmender Zahl dehnt es sich jedoch weiter in das Korninnere aus. 
 Als zweites wird σf,bkrit  für verschiedene Abstände s zwischen den Grenzflächenverset-
zungen berechnet. Es wird dabei die konstante Anzahl von acht Grenzflächenversetzungen 
(vier auf jeder Seite) verwendet. Die Verläufe von σf,bkrit  über h in Abb. 5.15 zeigen eine 
starke Zunahme der Spannungsmaxima σf,bmax mit kleineren Abständen s. 
 Die gleiche Betrachtung wird nun mit Grenzflächenversetzungen angestellt, die 
abwechselnd um 60° verkippte Burgersvektoren haben. Die inneren beiden und die dritten 
Grenzflächenversetzungen auf jeder Seite haben verkippte Burgersvektoren im Vergleich zu 
V1, die zweiten und vierten hingegen parallele zu V1. Abbildung 5.16 zeigt für diesen Fall 
das Ergebnis von σf,bkrit  als Funktion von h für verschiedene Abstände s zwischen den 
Grenzflächenversetzungen. Die Höhe der Spannungsmaxima σf,bmax hat im Vergleich zu den 
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Abb. 5.14.  
Berechnete Verläufe von σf,bkrit 
als Funktion des Abstandes zur 
Grenzfläche (h). Der Abstand 
der Grenzflächenversetzungen 
beträgt 40 nm, die Zahl der 
einbezogenen Versetzungen 
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Abb. 5.15.  
Berechnete Verläufe von σf,bkrit 
als Funktion von h. Die Zahl 
der einbezogenen Versetzungen 
beträgt acht, der Abstand der 
Grenzflächenversetzungen 
variiert zwischen 20 und 80 nm. 
Alle Grenzflächenversetzungen 
besitzen den gleichen Burgers-
vektor.
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Abb. 5.16.  
Berechnete Verläufe von σf,bkrit 
als Funktion von h. Die Zahl 
der einbezogenen Versetzungen 
beträgt acht, der Abstand der 
Grenzflächenversetzungen 
variiert zwischen 20 und 80 nm. 
Die Grenzflächenversetzungen 
besitzen periodisch verkippte 
Burgersvektoren.
 
 Die Berechnungen haben gezeigt, dass eine Versetzung bei Annäherung an die 
Grenzfläche eine zunehmende Abstoßung erfährt. Erst auf den letzten Nanometern nimmt die 
Abstoßung drastisch ab und die Versetzung erreicht eine stabile Position direkt an der 
Grenzfläche. Geht man davon aus, dass die biaxiale Schichtspannung über den Querschnitt 
homogen ist, so muss diese Schichtspannung mindestens die Höhe des berechneten 
Spannungsmaximums σf,bmax aufweisen, um eine Versetzung von der Schichtoberseite an die 
Grenzfläche zu treiben. Diese Mindestspannung repräsentiert damit die Schichtfestigkeit, da 
plastische Verformung erst dann einsetzt, wenn die Mindestspannung erreicht bzw. über-
schritten wird. Die Höhe von σf,bmax ist vom Abstand der Grenzflächenversetzungen (s) 
abhängig. Dieser Zusammenhang ist in Abb. 5.17 dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die 
Festigkeit mit dem reziproken Versetzungsabstand s linear zunimmt. Der Zusammenhang 
beträgt dabei σf,bmax = 11,4 MPa/s[µm] für parallele und σf,bmax = 7,8 MPa/s[µm] für 





















Abb. 5.17. Durch Wechselwirkung paralleler Versetzungen verursachter Festigkeitsanstieg als   















 In der Realität sind weder ausschließlich nur parallele noch nur periodisch verkippte 
Burgersvektoren der Grenzflächenversetzungen zu erwarten. Stattdessen ist eine statistische 
Konfiguration wahrscheinlicher. Daher wird der Zusammenhang zwischen σf,bmax und s auf 









Kritische Hinterfragung des Modells 
 In den Abbildungen. 5.14 bis 5.16 wird deutlich, dass die Wirkung des Spannungsfeldes 
der akkumulierten Versetzungen nach einem gewissen Abstand von der Grenzfläche abfällt. 
Es wurde angenommen, dass σf,bmax die Schichtfestigkeit repräsentiert. Dies macht zwangs-
läufig zur Voraussetzung, dass die Schichtspannung über den Querschnitt homogen ist. Es ist 
offensichtlich, dass dies beim Übergang zu einer extrem großen Schichtdicke, also zum 
Kompaktmaterial, nicht haltbar ist. Der Mechanismus birgt deshalb doch eine gewisse 
Schichtdickenabhängigkeit in sich, die jedoch wahrscheinlich erst bei größeren Schichtdicken 
zum Tragen kommt. Bei größeren Dicken kommt es im Korninneren zunehmend zur 
Ausbildung von Versetzungssubstrukturen. Darin kompensieren sich die Spannungsfelder der 
Versetzungen teilweise und sind daher nicht so festigkeitswirksam wie eine regelmäßige 
Anordnung von Versetzungen an einer Schicht/Substrat-Grenzfläche. 
 Im Modell wurde von einer regelmäßige Anordnung der Grenzflächenversetzungen aus-
gegangen. Dies ist lediglich eine Vermutung, die jedoch gemeinhin als natürliche 
(spannungsbedingte) Versetzungsanordnung an planaren Hindernissen angenommen wird 
[85]. Auch Beobachtungen im TEM bestätigen diese Annahme [16] (siehe auch Abb. 4.18). 
Eine nicht regelmäßige Anordnung bis hin zum Extremfall des Versetzungsaufstaus würde 
sehr hohe lokale Spannungen erfordern und ist daher unwahrscheinlich. 
 Die Frage nach der Herkunft der Versetzungen bleibt im Modell unberücksichtigt. Die 
Versetzungen können sowohl an Defekten der Oberfläche, durch Versetzungsquellen (z.B. 
Frank-Read-Quellen) oder Versetzungsreaktionen (z.B. durch den Hagen-Strunk-Mechanis-
mus [86]) gebildet werden. Wie zu Beginn des Abschnitts erwähnt, wird die Bildung von 
Versetzungen direkt in der Schicht/Substrat-Grenzfläche hingegen ausgeschlossen. Die 
kritische Spannung zur Versetzungsbildung muss zusätzlich zu der im Modell errechneten 
Wechselwirkungsspannung σf,bmax aufgebracht werden. 
 
5. 4. 2 Verfestigung 
 
 Im letzten Abschnitt wurde die Festigkeitswirksamkeit bestimmter Konfigurationen von 
Grenzflächenversetzungen berechnet. Prinzipiell ist der Vorgang der Taylor-Härtung ähnlich. 
Anstelle in der Form eines dreidimensionalen Taylorgitters lagern sich die Versetzungen 
jedoch in einer Ebene an und sind damit anders spannungswirksam. Die im vorherigen 
Abschnitt erhaltene Schichtfestigkeit in Abhängigkeit des Grenzflächenversetzungsabstandes 
kann jedoch in einer der Taylor-Gleichung (Gl. 5.18) ähnlichen Form dargestellt werden: 






1ασ = . (5.28) 
 
Hierbei bezeichnet σ die Schichtfestigkeit, G den Schubmodul, b den Burgersvektor und s den 
Abstand der Grenzflächenversetzungen. Der „Taylor“-Faktor α1 hat den Berechnungen im 
letzten Abschnitt (Gl. 5.27) zu Folge einen Mittelwert von α1 = 0,81. 
 Im vorletzten Abschnitt wurde mit Gl. 5.20 der Zusammenhang zwischen dem Grenz-
flächenversetzungsabstand (s) und der plastischen Dehnung (εpl) beschrieben. Dieser Aspekt 
soll nun einbezogen werden, um eine Schlussfolgerung auf die resultierende Verfestigung in 
den Schichten zu ziehen. Durch Kombination mit Gl. 5.28 erhält man ein Maß für die Ver-
festigung als Funktion der plastischen Dehnung: 
 
 plpl GS εαεσ 13== . (5.29) 
 
Die Größe S hat folglich einen Mittelwert von S = 68 GPa . 
 Um die Verfestigung treffend zu charakterisieren, muss jedoch die Festigkeit in 
Abhängigkeit von der Gesamtdehnung beschrieben werden. Von einer vorgegebenen 
Gesamtdehnung (εges) wird ein Teil (εpl) plastisch abgebaut, der Rest bleibt als elastische 
Dehnung (εel) bestehen: 
 
 elplges εεε += . (5.30) 
 





+= , (5.31) 
 












== . (5.32) 
 
Die Größe C stellt eine Verfestigungsrate dar. Bei einem biaxialen E-Modul von 
M = 236 GPa und einem Schubmodul von G = 48 GPa beträgt ihr Mittelwert C = 50 GPa. 
Damit liegt C in der Größenordnung der während der Abkühlung tatsächlich gemessenen 
Verfestigungsraten (siehe Tabelle 5.5). 
 Interessant ist auch der lineare Zusammenhang zwischen σ und εges. Dieser steht im 
Widerspruch zur „klassischen“ Taylorhärtung, die einen parabolischen Verlauf voraussagt. 
Die Ursache für diese Diskrepanz liegt in verschiedenen Beziehungen zwischen der Ver-
formung und der maßgeblichen Dichte von Versetzungen. In der klassischen Taylorbeziehung 
für Kompaktmaterialien ist die Volumendichte der Versetzungen entscheidend. Diese steht in 
quadratischer Abhängigkeit zur Verformung. Im Dünnschichtmodell ist hingegen die Dichte 
der Grenzflächenversetzungen maßgebend, welche linear von der Höhe der Verformung 
abhängt (siehe Gl. 5.20). 




 Abschließend soll das Verfestigungsverhalten beim thermischen Zyklieren abgeschätzt 
werden. Bei der Abkühlung von der Maximaltemperatur erfährt die Schicht, bedingt durch die 
unterschiedliche thermische Ausdehnung von Schicht und Substrat, eine permanente thermo-
elastische Dehnung. Die damit verbundene Spannung wird durch die Versetzungsplastizität 
teilweise abgebaut. Der Wert auf den die Spannung maximal abgebaut werden kann, wird mit 
zunehmender Dehnung, d.h. weiterer Abkühlung, infolge der Verfestigung immer größer. Mit 
dem oben berechneten Wert von C = 50 GPa erreicht der Anstieg der Spannung über der 
abnehmenden Temperatur etwa 20% des thermoelastischen Anstiegs. Bei einem experimen-
tell vorliegenden thermoelastischen Anstieg von −2,3 MPa/K ist demnach eine Verfestigung 
von −0,48 MPa/K zu erwarten. Diese Verfestigung ist im Vergleich mit dem gemessenen 
σ−T-Zyklus einer 0,5 µm dicken Schicht in Abb. 5.18 dargestellt. 
 Man erkennt, dass die berechnete Verfestigung die gemessene Schichtverfestigung nur 
zum Teil erklären kann. Es muss neben der Wechselwirkung paralleler Versetzungen also 
noch andere wirksame Beiträge zur Schichtverfestigung geben. Dabei ist zu beachten, dass 
der Spannungsanstieg bei der Abkühlung sowohl durch eine (Kalt-) Verfestigung als auch 
durch eine Temperaturabhängigkeit der Fließspannung hervorgerufen werden kann. Es wurde 
am Anfang des Abschnitts 5.4 erwähnt, dass auch die Wechselwirkung von korninneren 
Versetzungen mit den zu kreuzenden Grenzflächenversetzungen einen Beitrag zur Verfes-
tigung liefert. Dieser Beitrag könnte den fehlenden Teil der Verfestigung erklären, ist jedoch 
quantitativ schwer einzuschätzen (eine Abschätzung von Nix [28] ergab den sehr hohen Wert 
von 70% des E-Moduls). Diese Verfestigung wirkt prinzipiell in der gleichen Weise wie die 
Wechselwirkung paralleler Versetzung, da auch sie direkt vom Abstand der Grenzflächen-
versetzungen bestimmt wird. Im Unterschied dazu müsste dieser Prozess jedoch zum Teil 
thermisch aktivierbar sein, da die zu kreuzenden Versetzungen Hindernisse mit kurzreichen-
den Spannungsfeldern darstellen. Daher wäre ein Anstieg der Spannung bei der Abkühlung 
zum Teil auf Verfestigung und zum Teil auf abnehmende thermische Unterstützung bei der 
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Abb. 5.18. Effekt der berechneten Verfestigung auf den Spannungsverlauf während der Abkühlung. 
Der Beginn der Verfestigung ist willkürlich bei 250°C angesetzt. Im Vergleich dazu ist der gemessene 
Zyklus einer 0,5 µm dicken Schicht angegeben. 
berechnete Vefestigung 
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 Schließlich kommt zur Gesamt-Schichtfestigkeit noch der Nix-Thompson-Beitrag hinzu 
(Erzeugung von Versetzungslängen an der Grenzfläche und in den Korngrenzen). Diese 
Festigkeit kommt zum Tragen, wenn das Diffusionskriechen zum Erliegen kommt (unterhalb 
von etwa 250°C). Da dieser Beitrag kaum thermisch aktivierbar ist, dürfte er kaum tempera-
turabhängig sein und damit die Verfestigung bei der weiteren Abkühlung kaum beeinflussen. 
Die einzelnen Festigkeitsmechanismen sind in Tabelle 5.7 zusammengetragen und hinsicht-
lich der Kriterien Schichtdickenabhängigkeit, thermische Aktivierbarkeit und Einfluss auf 
Verfestigung beurteilt. 
 


































Tabelle 5.7. Qualitative Einschätzung der Dünnschicht-Festigkeitsmechanismen im Hinblick auf ihre 
Schichtdickenabhängigkeit, thermische Aktivierbarkeit und Verfestigung. 
 
 Abschließend soll kurz auf die Versetzungen an den Korngrenzen eingegangen werden. 
Ein Teil der plastizitätstragenden Versetzungen wird in die Korngrenzen eingebaut, die rest-
lichen lagern sich davor ab [87] und sind damit auf das Korninnere spannungswirksam. Diese 
abgelagerten Versetzungen müssten, analog zu den Grenzflächenversetzungen, einen Beitrag 
zur Verfestigung leisten, solange die (laterale) Korngröße klein ist. Auf eine quantitative 
Bewertung dieses Einflusses hinsichtlich der Schichtfestigkeit soll hier jedoch verzichtet 
werden, da keine genaue Kenntnis über Anzahldichte und Wirksamkeit der Korngrenzen-
versetzungen vorliegt. Es ist jedoch anzunehmen, dass auch die elastische Wechselwirkung 
mit Korngrenzenversetzungen einen Beitrag zur Verfestigung liefert. Bei höheren Tempera-
turen nimmt der Korngrenzeneinfluss vermutlich ab, da die Korngrenzenversetzungen von 
den Korngrenzen absorbiert werden und damit kaum noch spannungswirksam sind [87]. 
 
5. 4. 3 Fließspannungsasymmetrien 
 
 Eine wesentliche Beobachtung sowohl in den thermischen Zyklen als auch in den 
Vierpunktbiegeversuchen war die Asymmetrie der Fließspannung in Zug- und Druckrichtung. 
So wurde beim Aufheizen der Schichten schon zeitig eine Abweichung von der thermoelasti-
schen Geraden im Druckbereich deutlich (siehe Abb. 4.2). Diese Abweichung bedeutet, dass 
die Schicht bereits die Fließgrenze überschritten hat. Wie in Abb. 4.2 und Tabelle 4.2 zu 
erkennen ist, liegt die Fließgrenze im Druckbereich deutlich niedriger als bei der selben 
Temperatur im Zugbereich beim Abkühlen. Die Abweichung von der thermoelastischen 
Geraden beginnt sogar noch vor Erreichen der Spannungsnulllinie. Diese Tatsache ist außer-
ordentlich bemerkenswert, da sie eine „inverse Relaxation“ signalisiert. Dies bedeutet, dass 




die plastische Verformung der Schicht gegensinnig zur erwarteten Spannungsrelaxation der 
Schichtspannung stattfindet. 
 In den Vierpunktbiegeversuchen äußerte sich die Asymmetrie darin, dass in Zugrich-
tung generell viel höhere (Biege-) Dehnungen aufgebracht werden mussten als in Druckrich-
tung, um eine plastische Verformung der Schichten zu erreichen (siehe Abb. 4.26a und b). 
 Asymmetrien der Fließspannung werden auch in Kompaktmaterialien beobachtet und 
sind unter dem Namen Bauschinger-Effekt bekannt [88,89]. Dieser wird bei einigen Material-
ien nach einer Zugverformung beobachtet. Dabei fängt das Material bei Lastumkehr im 
Druckspannungsbereich bei weitaus geringeren Spannungen an zu fließen als bei der voran-
gegangenen Zugverformung. Reine massive Metalle neigen kaum zum Bauschinger-Effekt. In 
legierten Metallen tritt der Effekt hingegen häufiger und stärker ausgeprägt auf. Ein sehr 
starker Bauschinger-Effekt wurde in mehrphasigen Legierungen, z.B. partikelgehärteten 
Legierungen, beobachtet [90,91].  
 Die Ursache für den Bauschinger-Effekt wird in internen Rückspannungen nach einer 
plastischer Deformation gesehen [39]. Bei Spannungsumkehr werden die Versetzungen durch 
die Rückspannungen unterstützt, womit eine kleinere äußere Spannung zur Deformation 
notwendig ist, als bei der ersten Verformung. 
 Das Auftreten eines derart ausgeprägten Bauschinger-Effekts in den Cu-Schichten 
erscheint verwunderlich, da es sich hier um ein sehr reines Metall handelt. Es müssen dem-
nach andere Ursachen als bei Kompaktmaterialien vorliegen. Fest steht, dass die bei der 
Belastung (Abkühlung) wirkenden Härtungsmechanismen nach Spannungsumkehr (Aufhei-
zung) unwirksam sind. Im Konkreten betrifft das die Bildung von Anpassungsversetzungs-
längen und die Wechselwirkung von korninneren Versetzungen mit Grenzflächenver-
setzungen. Es wird daher die These aufgestellt, dass die große Anzahl bei der Abkühlung 
angesammelten Grenzflächenversetzungen bei Spannungsumkehr einfach zurückgleitet und 
damit eine leichte plastische Verformung ermöglicht. Ist die These zutreffend, müssen zwei 
Voraussetzungen erfüllt sein: (i) die zurückgleitenden Versetzungen dürfen keinen großen 
Widerstand zu überwinden haben, (ii) es müssen genügend Grenzflächenversetzungen 
vorhanden sein, um ausreichend plastische Dehnung zu gewährleisten. 
 Was Voraussetzung (i) betrifft, kann die Berechnung der elastischen Wechselwirkung 
von Abschnitt 5.4.1 näheren Aufschluss geben. An der Grenzfläche liegen die Versetzungen 
bei regelmäßiger Anordnung − bezogen auf ihre Gleitebene − kräftefrei zueinander, (siehe 
z.B. Abbildung 5.15). Entfernt sich eine Versetzung aus der Anordnung, so muss sie zunächst 
die Anziehung überwinden, die jedoch sehr klein und kurzreichend ist. Danach gleitet sie frei-
willig, d.h. unter Abstoßung, weiter bis an die Oberfläche und tritt dort aus. Die Wechsel-
wirkung mit den gekreuzt liegenden Grenzflächenversetzungen müsste prinzipiell ähnlich 
sein. Da auch keine neuen Versetzungslängen gebildet werden müssen (sondern im Gegenteil 
welche vernichtet werden) ist der Widerstand beim Zurückgleiten als sehr gering einzu-
schätzen. 
 Dass auch Voraussetzung (ii) erfüllt ist, zeigt der schematische Kurvenverlauf in 
Abb. 5.19. Da die Dehnungen (ε) unmittelbar mit Temperaturdifferenzen verknüpft sind 
(siehe Gl. 2.4), kann ε eindeutig einem Temperaturintervall zugeordnet werden. In einem 
bestimmten Temperaturintervall erfährt die Schicht eine plastische Dehnung (εpl), der Rest der 
Dehnung wird als elastische Dehnung (εel) gespeichert. Während der Abkühlung (Punkte A 
bis C) wird εpl durch die sich an der Grenzfläche ansammelnden Versetzungen getragen. Bei 
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Wiedererwärmung wird zunächst die gespeicherte elastische Dehnung εel abgebaut. An der 
Versetzungskonfiguration ändert sich nur wenig (Punkt D). Beim Übergang in den Druck-
spannungsbereich gleiten die angesammelten Versetzungen zurück (Punkt E). Sie kommen 
nun genau für denselben Verformungsbetrag εpl auf, den sie während der Abkühlung getragen 
haben. Wenn die angesammelten Versetzungen schließlich aufgebraucht sind (Punkt F), ist 
die Temperatur bereits so hoch, dass wieder Diffusionskriechen einsetzt. 
 Ähnlich ist die Asymmetrie der Fließspannung in den Vierpunktbiegeversuchen zu 
erklären. Da den Biegeversuchen ein thermischer Zyklus vorausging, haben sich zahlreiche 
Grenzflächenversetzungen angesammelt. Die mikrostrukturelle Situation zu Beginn der 
Biegeversuche entspricht demnach etwa dem Zustand D in Abb. 5.19. Die Proben, die auf 
−196°C abgekühlt wurden, müssten sogar eine noch größere Zahl von Grenzflächen-
versetzungen aufweisen als die nur auf RT abgekühlten. Abbildung 5.20 zeigt schematisch, 
wie sich die mikrostrukturelle Ausgangssituation auf die Versetzungsbewegung bei Zug- bzw. 
bei Druckbiegung auswirkt.  
 Wird die Schicht durch Zugspannung belastet, so müssen weitere Versetzungen gegen 
die Abstoßung der Grenzflächenversetzungen zur Grenzfläche gleiten. Die dafür nötige 
(„kritische“) Schichtspannung ist jedoch sehr hoch, wie die Berechnungen in Abschnitt 5.4.1 
zeigten, so dass vorerst keine wesentliche plastische Deformation stattfindet. Die Be- und 
Entlastung während der Vierpunktbiegung ist rein elastisch und es bleibt keine Restsspannung 
zurück. Erst wenn durch stärkere Biegung die „kritische“ Schichtspannung aufgebracht wird, 
können zusätzliche Versetzungen in die Versetzungskonfiguration an der Grenzfläche einge-
baut werden (siehe Abb. 5.20). Deswegen verbleibt nach der Entlastung nun eine Schicht-
spannung.  
 Wird die Schicht hingegen mit Druck belastet, so gleiten die Grenzflächenversetzungen 
zurück und sorgen für eine plastische Verformung. Daher verbleibt schon nach geringen 
Druck-Biegungen eine Restspannung in der Schicht. Die Schicht ist in Druckrichtung 
sozusagen wesentlich weicher als in Zugrichtung. 
 Die Asymmetrie bei den Biegeversuchen ist offensichtlich äquivalent zum Bauschinger-
Effekt beim thermischen Zyklieren. Die gegebene Darstellung ist allerdings eine starke 
Vereinfachung der tatsächlichen Situation. So wurde in die Überlegungen nicht einbezogen, 
dass der Spannungszustand bei der Vierpunktbiegung im Gegensatz zum biaxialen 
Spannungszustand beim thermischen Zyklieren weitgehend einachsig ist. Daher kann auch 

















Abb. 5.19.  
Schematische Illustration der 
Versetzungsevolution während eines 
Spannungs−Temperatur- Zyklus. 
















Schematische Illustration der 
Versetzungsevolution in den Schichten 
während der Vierpunktbiegung der 
beschichteten Streifen. 
 
 Es bleibt die Frage zu beantworten, warum bei dem Zyklus mit Vakuumunterbrechung 
an Luft kein ausgeprägter Bauschinger-Effekt auftrat, sondern sogar ein starkes 
Druckspannungsmaximum (siehe Abb. 4.24). Die kurze Luftbehandlung bei RT kann keine 
Veränderung der Volumeneigenschaften des Kupfers verursacht haben. Allerdings ist eine 
Oberflächenreaktion nicht auszuschließen. Eine Gasbelegung der Oberfläche ist sehr 
wahrscheinlich. Bei der nachfolgenden Erwärmung kann sich daher eine dünne Oxidschicht 
gebildet haben. Gleiten nun die Versetzungen von der Grenzfläche zurück, so können sie in 
diesem Falle nicht mehr an der freien Oberfläche austreten, sondern werden hier gepinnt und 
müssten Anpassungsversetzungen unter der Oxidschicht bilden (ähnlich wie bei der 
natürlichen Passivierungsschicht im Al). Damit bilden sie wiederum Hindernisse für die 
nachfolgenden Versetzungen und die Druckfestigkeit steigt. Dass die Spannung nach dem 
Druckspannungsmaximum wieder in den normalen Spannungsverlauf einmündet (siehe 
Abb. 4.24) kann mit dem Einsetzen des Korngrenzendiffusionskriechens erklärt werden. Eine 
weitere Erklärung wäre das Auflösen der dünnen Oxidschicht durch Abdampfung oder 
Eindiffusion des O in die Schicht.  
 Diese Betrachtung beantwortet auch, warum die Cu-Schichten dieser Arbeit einen 
deutlich ausgeprägteren Bauschinger-Effekt aufweisen als die meisten in der Literatur 
präsentierten Spannungs−Temperatur-Zyklen [92,31]. Diese wurden in der Regel unter 
Formiergasatmosphäre gemessen, alle Schichten dieser Arbeit hingegen unter Hochvakuum. 
Da selbst unter Formiergas eine leichte Oxidation nicht ganz zu vermeiden ist, sind die Cu-
Oberflächen hier vermutlich nicht so oberflächenrein wie unter Hochvakuum, und 
Versetzungen können daher nicht so leicht an der Oberfläche austreten.  
 Aus den angestellten Betrachtung kann man den Schluss ziehen, dass die Verfestigung 
der Schichten im hohen Maße reversibel ist. Des weiteren ist anzunehmen, dass der 
Bauschinger-Effekt in den dünnen Schichten ebenso in umgekehrter Richtung stattfinden 
müsste. Eine Cu-Schicht auf einem Substrat mit einem höheren Ausdehnungskoeffizienten als 
Cu abgeschieden würde demzufolge bei der Abkühlung eine zunehmende Druckfestigkeit und 
beim Aufheizen eine sehr geringe Zugfestigkeit aufweisen. 
 Die Spannungsasymmetrie in Verbindung mit dem Vierpunktbiegeverhalten wird im 
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5. 5 Spannungsrelaxation und Versetzungskriechen 
 
 Mit den Spannungsrelaxationsexperimenten sollte vor allem herausgefunden werden, 
welcher thermisch aktivierbare Mechanismus während der Abkühlung auf RT in den 
Schichten zum Spannungsabbau beiträgt. Da ab etwa 200°C auch Korngrenzendiffusions-
kriechen einsetzt, ist die Interpretation von Relaxationskurven bei hohen Temperaturen 
schwierig. Daher wurden die Untersuchungen in dieser Arbeit auf niedrigere Temperaturen 
beschränkt. Die verwendeten Temperaturen von 50 und 150°C entsprechen homologen 
Temperaturen von 0,24 bzw. 0,31. In diesem Bereich sind entweder thermisch aktiviertes 
Gleiten oder Gleiten und Klettern (Potenzgesetzkriechen) als Kriechmechanismen zu 
erwarten.  
 Im herkömmlichen Kriechversuch wird die Spannung konstant gehalten und die sich 
einstellende Kriechgeschwindigkeit bestimmt. Im Spannungsrelaxationsversuch ändert sich 
die Spannung hingegen permanent. Im vorliegenden Fall einer Schicht auf einem Substrat 
wird die gespeicherte elastische Dehnung in plastische Dehnung umgewandelt. Die Gesamt-
dehnung ändert sich während des Versuches nicht. Die Verformungsgeschwindigkeit ergibt 







= . (5.33) 
 
 Das Potenzgesetzkriechen (siehe Gl. 2.21) nimmt demnach bei Übertragung auf die 





















Hierin ist M der biaxiale E-Modul, die anderen Größen haben die gleiche Bedeutung wie in 
Gl. 2.21. Um zu prüfen, ob die gemessenen Spannungsrelaxationen durch das Potenzgesetz-
kriechen beschrieben werden können, wurden alle Spannungsverläufe in einem Norton-
Diagramm (ln dσ/dt über ln σ) aufgetragen (siehe Abb. 4.28 und 4.32). Die Kurven zeigten 
jeweilig mit abnehmender Spannung einen linearen Bereich. Die aus den Anstiegen in diesem 
Bereich gewonnenen Spannungsexponenten n sind in Tabelle 5.8 zusammengefasst. 
 





























 Die Spannungsexponenten sind mit Werten zwischen 8 und 12 bei 150°C und zwischen 
17 und 20 bei 50°C durchgängig außerordentlich hoch. Nach der Theorie wird ein Spannungs-
exponent von 3 (reine Volumendiffusion) bis 5 (Diffusion im Versetzungskern) vorhergesagt. 
In der Praxis werden häufig höhere Spannungsexponenten gefunden, die jedoch physikalisch 




nicht begründet werden können. Die in den hier beschriebenen Experimenten gefunden hohen 
Spannungsexponenten deuten jedenfalls darauf hin, dass das Klettern von Versetzungen nicht 
der geschwindigkeitsbestimmende Mechanismus während der Spannungsrelaxationen ist.  
 Der andere in Frage kommende Kriechmechanismus ist das hinderniskontrollierte 
(thermisch aktivierte) Gleiten. Im Abschnitt 2.5.1 wurden zwei Gleichungen zur Beschrei-
bung der Kriechgeschwindigkeit angeführt, die beide die Wirkung eines athermischen 
Festigkeitsbeitrages unterschiedlich berücksichtigen. Wie sich im Verlaufe dieser Arbeit 
herausstellte, spielt der athermische Festigkeitsanteil in den dünnen Schichten eine entschei-
dende Rolle. Dieser Festigkeitsanteil σf,atherm ist wahrscheinlich nicht nur schichtdicken-
abhängig, sondern auch abhängig von der bis dahin eingetragenen plastischen Dehnung, d.h. 
indirekt von der Temperatur (siehe Abschnitt 5.4.2). Daher ist es günstig, den spezifischeren 
Ansatz (Gl. 2.18) für die Beschreibung der Kriechgeschwindigkeit zu verwenden, der mit dem 
Aktivierungsvolumens ∆VAkt eine zusätzliche Kenngröße enthält. Unter Anwendung von 
Gl. 5.33 nimmt das entsprechende Kriechgesetz bei Übertragung auf die Spannungsrelaxation 

















































 In Abb. 4.29 bzw. 4.33 sind die gemessenen Relaxationskurven in dieser Auftragung   
zu sehen. Die beiden Diagrammen enthalten auch die linearen Regressionen. Aus deren An-
stiegen wurden Aktivierungsvolumina berechnet und in Tabelle 5.9 zusammengestellt. Im 
Falle der biaxialen Relaxationen bei 150°C ergaben sich keine linearen Verläufe von ln dσ/dt 
über σ über den gesamten Bereich, sondern die Kurven bogen erst nach einer Anfangsphase 
mit geringerem Anstieg in einen längeren linearen Ast ein. Hier wurde nur der Anstieg des 
längeren linearen Astes berücksichtigt. Entsprechend der {111}-Fasertextur wurde für den 
Orientierungsfaktor m der Wert 3,67 eingesetzt. 
 
























Tabelle 5.9. Aus den Darstellungen in Abb. 4.29 und 4.33 berechnete Aktivierungsvolumina für alle 
gemessenen Spannungsrelaxationen (b: Burgersvektor). 






























Grafische Darstellung der 
berechneten Aktivierungs-
volumina bei biaxialer 
Relaxation und Relaxation 
nach Vierpunktbiegung (4PB) 
für verschiedene Schicht-
dicken.
 Die berechneten Aktivierungsvolumina bezogen auf das Volumen b3 (b: Burgersvektor) 
sind in Abb. 5.21 grafisch veranschaulicht. Die Höhe der Aktivierungsvolumina ist kleiner als 
typische Werte für kompakte kfz-Metalle [93−95], entsprechen aber etwa den Werten für 
Waldversetzungs-hinderniskontrolliertes Gleiten. Die berechneten Aktivierungsvolumina 
stimmen auch relativ gut mit den Ergebnissen von Kobrinsky et al. [96] überein, die durch 
Spannungsrelaxation an dünnen Ag-Schichten ermittelt wurden.  
 In den in Abb. 5.21 dargestellten Werten erkennt man folgende grundsätzliche Ten-
denzen: Das Aktivierungsvolumen ist höher (i) mit zunehmender Temperatur, (ii) nach der 
Vierpunktbiegung im Vergleich zur biaxialen Spannungsrelaxation und (iii) mit zunehmender 
Schichtdicke. Um die gefundenen Abhängigkeiten interpretieren zu können, soll kurz auf die 
physikalische Deutung des Aktivierungsvolumens eingegangen werden. 
 Im Falle von hinderniskontrolliertem Versetzungsgleiten ergibt sich das Aktivierungs-
volumen nach Argon [39,40] aus 
 
 λ*ybVAkt ∆=∆ , (5.37) 
 
wobei b der Burgersvektor, ∆y* die so genannte Aktivierungslänge und λ die Friedel-Länge 
sind [97]. Konkret impliziert ∆y* etwa die Größe des Hindernisses. Im Falle von Versetzungs-
Versetzungs-Wechselwirkung liegt ∆y* in der Größenordnung eines Burgersvektors [93,98]. 
Die Größe λ hingegen kann als durchschnittliche Distanz zwischen zwei Hindernissen entlang 
der mobilen Versetzung interpretiert werden [97]. Im Falle der untersuchten Cu-Schichten 
bestehen die Hindernisse vermutlich aus kreuzenden Versetzungen auf dem Weg einer 
Fadenversetzung durch die Schicht. 
 Da die physikalischen Bedeutungen von ∆y* und λ sehr komplex und beide Größen 
auch leicht spannungsabhängig sind, ist eine quantitative Interpretation von ∆VAkt vage. Der 
Zusammenhang ∆VAkt ∝ λ bietet aber eine gute Grundlage, um die gefundenen Abhängig-
keiten qualitativ zu diskutieren. Wie oben erwähnt, stellt λ ein Maß für den Abstand der zu 
kreuzenden Versetzungen dar. Dieser Abstand verringert sich während der plastischen 
Verformung, da zusätzliche (geometrisch notwendige) Versetzungen an der Schicht/Substrat-
Grenzfläche abgelegt werden. Entsprechend Gl. 5.20 nimmt der Abstand umgekehrt 




proportional zur eingetragenen plastischen Dehnung ab. In diesem Sinne werden die 
gefundenen Abhängigkeiten verständlich: 
 (i) Bei der Abkühlung beginnt etwa unterhalb von 300°C durch Abnahme der 
Diffusionskriechrate Versetzungsplastizität. Dabei wird permanent plastische Dehnung 
eingetragen, der gegenseitige Abstand der Grenzflächenversetzungen nimmt ab und daher 
auch λ. Damit ist zu erklären, dass das Aktivierungsvolumen bei 50°C geringer als bei 150°C 
ist. 
 (ii) Nach Entlasten der Vierpunktbiegung bei 150°C wird zusätzlich zur thermoplas-
tischen Dehnung eine weitere plastische Dehnung induziert. Dies führt zu einer Verringerung 
von λ und damit ∆VAkt. In allen Fällen ist daher ∆VAkt bei der Vierpunktbiegerelaxation kleiner 
als während der biaxialen Relaxation bei gleicher Temperatur. 
 Die Ausnahme bei 0,2 µm Schichtdicke sowie die Schichtdickenabhängigkeit des 
Aktivierungsvolumens kann nicht ausreichend geklärt werden. Es sei darauf verwiesen, dass 
die diesbezüglichen Zusammenhänge äußerst komplex sind. So ist z.B. die Höhe der 
eingetragenen versetzungsplastischen Dehnung abhängig vom Übergang des Diffusions-
kriechens zum Versetzungskriechen. Wie die Simulationen in Abb. 5.8 zeigt, kann diese von 
Schichtdicke zu Schichtdicke sehr unterschiedlich sein. Dazu kommt die unterschiedliche 
Verfestigung während der Abkühlung, die sich auf λ auswirkt. Schließlich sei noch auf die 
Spannungsabhängigkeit von ∆y* und λ verwiesen. 
 Bislang ist nur auf das Aktivierungsvolumen eingegangen worden. Nach Gl. 5.35 
erlaubt die Messung der Spannungsrelaxation bei verschiedenen Temperaturen auch die 
Bestimmung der freien Aktivierungsenergie ∆FAkt. Durch Messung bei zwei Temperaturen 







































wobei σf,atherm,1 bzw. σf,atherm,2 die athermischen Festigkeiten bei den Temperaturen T1 und T2 
beschreiben. Die Schwierigkeit bei dieser Analyse ergibt sich allerdings aus der Unkenntnis 
von σf,atherm . Im vorliegenden Fall hängt die athermische Festigkeit sowohl von der 
Temperatur als auch von der Schichtdicke ab. Da diesbezügliche Annahmen sehr vage sind, 
soll auf die Bestimmung von ∆FAkt in dieser Arbeit verzichtet werden. 
 Die Auswertung der Experimente hat gezeigt, dass die Kreichgleichung für das hinder-
niskontrollierte Gleiten die Relaxationskurven in geeigneter Weise beschreibt. Die sehr 
realistischen Werte der Aktivierungsvolumina sowie die plausiblen Abhängigkeiten der 
Volumina von Temperatur und der Art der Relaxation deuten darauf hin, dass der 
angenommene Mechanismus der tatsächlich bestimmende ist. Die Wechselwirkung von 
mobilen Versetzungen mit Grenzflächenversetzungen scheint demnach auch aus einem 
athermischen und einem thermisch aktivierbaren Beitrag zu bestehen. Die Abnahme der 
Kriechrate ist entsprechend Gl. 5.35 bedingt durch die (i) Abnahme der Temperatur, (ii) 
Abnahme des Aktivierungsvolumens und (iii) Zunahme der athermischen Festigkeit. 
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5. 6 Interpretation der Spannungs−Temperatur-Zyklen 
 
 Ausgehend von den in den letzten Abschnitten gewonnen Erkenntnissen über das 
Kornwachstum, das Diffusionskriechen, die Versetzungsplastizität und das Versetzungs-
kriechen sollen nun die wichtigsten Merkmale der Spannungsverläufe qualitativ interpretiert 




 Abbildung 5.22 zeigt den gemessenen Spannungsverlauf im ersten Zyklus einer 0,5 µm 
dicken Schicht mit Beschreibung der jeweilig bestimmenden Verformungsmechanismen. 
Ausgehend von der Schichtspannung im abgeschiedenen Zustand erfolgt zunächst eine rein 
elastische Spannungsänderung. Noch weit vor Erreichen der Spannungsnulllinie kommt es 
jedoch schon zu Abweichungen von der thermoelastischen Geraden. Die Ursache dafür wird 
in einer Materialverdichtung (zuerst Korngrenzenrelaxation, später Kornwachstum) gesehen, 
die eine Zugspannungskomponente mit sich bringt (siehe Abschnitt 5.1.2). Bei Temperaturen 
oberhalb 250°C kommt die Korngrenzendiffusion in Gang und führt zu einem weiteren 
Druckspannungsabbau. Der erneute Anstieg der Druckspannung resultiert, wie die Simula-
tion in Abschnitt 5.3 gezeigt hat, aus der Behinderung des Korngrenzendiffusionskriechens. 
Der weitere Spannungsverlauf auf einem Plateau ist wahrscheinlich auf ein kombiniertes 
Wirken von behindertem Korngrenzenkriechen, restlichem Kornwachstum und Versetzungs-
plastizität zurückzuführen. Knapp unterhalb 500°C könnte auch das Volumendiffusions-








































Abb. 5.22. Schematische Illustration der wirksamen Verformungsmechanismen im ersten thermischen 
Zyklus am Beispiel des gemessenen Zyklus einer 0,5 µm dicken Schicht. 
 




 Das Abkühlverhalten ist zu Beginn vom behinderten Korngrenzenkriechen bestimmt. 
Wie die Simulation gezeigt hat, ist damit auch der flache Anstieg der Spannung noch im 
Druckbereich zu erklären. Im Temperaturbereich 400°C bis 200°C wird das Verhalten vom 
Nachlassen des behinderten Korngrenzenkriechens und einsetzender Versetzungsplastizität 
und damit von Kaltverfestigung geprägt. Unterhalb von 200°C ist das Diffusionskriechen 
schließlich beendet und Versetzungsplastizität führt zu einer Versetzungsansammlung und 
-wechselwirkung an der Grenzfläche. Der Spannungsanstieg ist im Folgenden durch eine 
athermische Verfestigung und die Abnahme der Kriechrate des hinderniskontrollierten 
Versetzungsgleitens gekennzeichnet. 
 
Zweiter und dritter Zyklus 
 
 Das Aufheizverhalten im zweiten und dritten Zyklus (siehe Abb. 5.23) unterscheidet 
sich grundlegend vom dem im ersten, da (i) die Ausgangsspannung deutlich höher ist und (ii) 
keine maßgeblichen Materialverdichtungsprozesse (insbesondere Kornwachstum) mehr 
stattfinden. Ausgehend von der Zugspannung, die am Ende des ersten Zyklus erreicht wurde, 
nimmt die Spannung mit steigender Temperatur zunächst thermoelastisch ab. Die allmähliche 
Abweichung von der Linearität signalisiert den Beginn des Bauschinger-Effekts, d.h. die 
ersten Grenzflächenversetzungen die sich bei der vorangegangenen Abkühlung angesammelt 
haben, gleiten nun zurück. Nach dem Übergang in den Druckspannungsbereich sorgen die 
zurückgleitenden Versetzungen für einen immer geringeren Spannungsanstieg. Oberhalb von 
etwa 250°C trägt zusätzlich das Korngrenzendiffusionskriechen wieder zum Spannungsabbau 
bei. Dass die Spannung bei höheren Temperaturen nicht weiter abgebaut wird, sondern ein 
Plateau bildet, ist wiederum durch die Behinderung des Korngrenzendiffusionskriechens 
bedingt. Das Abkühlverhalten im zweiten und dritten Zyklus ist mit dem im ersten Zyklus 








































Bildung von Anpassungsversetzungen 




Abb. 5.23. Schematische Illustration der wirksamen Verformungsmechanismen im zweiten thermi-
schen Zyklus am Beispiel des gemessenen Zyklus einer 0,5 µm dicken Schicht. 
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 Der zweite und dritte Zyklus ist sich bei allen Schichtdicken sehr ähnlich. Das legt 
nahe, dass die Versetzungsevolution weitgehend reversibel ist. Ein kleiner Unterschied 
zwischen dem zweiten und dritten Zyklus ist eine leichte Verschmälerung der Kurven. Eine 
Ursache dafür könnte in der Furchenbildung zu suchen sein. Durch das entstehende Relief 
werden die einzelnen Körner zu Inseln. Dadurch verringert sich der effektive E-Modul der 
Schicht, da die „freistehenden“ Körner seitlich etwas Spannung relaxieren können. Dieses 
Phänomen ist analog zu freistehenden Leitbahnen und dem behinderten Korngrenzenkriechen 




 Zusätzliche Informationen über das Spannungs−Temperatur-Verhalten lieferten die 
Zyklen mit Abkühlung auf −196°C und die Zyklen nach Zwischenbehandlung mit Luft bzw. 
Stickstoff. Die Zwischenbehandlung mit Luft führt zum Verschwinden des ausgeprägten 
Bauschinger-Effekts. Stattdessen wird eine relativ hohe Druckspannung erreicht. Da eine 
Belüftung mit Stickstoff diesen Effekt nicht zeigt, ist eine chemische Reaktion mit Sauerstoff 
als Ursache wahrscheinlich. Diese Reaktion kann jedoch nicht die Volumeneigenschaften der 
Schicht verändert haben, da sie keine unmittelbare Spannungsänderung nach sich zieht. Es ist 
eher zu vermuten, dass sich eine extrem dünne Oxidschicht während der Zwischenbehandlung 
bildet. Diese Schicht kann das Austreten von Versetzungen an der Oberfläche verhindern. Die 
an der Grenzfläche und den Korngrenzen abgelegten (Anpassungs-) Versetzungen können 
nicht mehr einfach zurückgleiten, sondern müssen nun wiederum an der Oberfläche 
Anpassungsversetzungen bilden. Dies führt zum Verschwinden des Bauschinger-Effekts und 
zu einer erhöhten Druckfestigkeit. Erst oberhalb etwa 250°C werden die Druckspannungen, 
durch eine thermisch induzierte Auflösung der Oxidschicht und/oder einsetzendes 
Korngrenzendiffusionskriechen rapide abgebaut. Oberhalb von etwa 350°C treten keine 
Besonderheiten im Vergleich zum „normalen“ Zyklus mehr auf. 
 Durch die Abkühlung im flüssigen Stickstoff liegen bei RT wesentlich niedrigere 
Zugspannungen als nach den thermischen Zyklen vor. Dies deutet darauf hin, dass sich die 
lineare Verfestigung bei Abkühlung auch unterhalb von RT nahezu unvermindert fortsetzt 
und bei −196°C außerordentlich hohe Festigkeiten erreicht werden. Ursache dieses unvermin-
derten Festigkeitsanstieges ist die fortgesetzte Verfestigung durch Versetzungsakkumulation 
an der Grenzfläche verbunden mit elastischen Wechselwirkung mit Schichtversetzungen. Bei 
der Erwärmung im folgenden Zyklus ändert sich die Spannung zunächst thermoelastisch. 
Beim Übergang in den Druckspannungsbereich wird das gleiche Phänomen wie bei den mit 
Luft behandelten Schichten beobachtet. Zwar verringert sich der Spannungsanstieg über der 
Temperatur, jedoch ist bei weitem kein so großer Bauschinger-Effekt wie bei den normalen 
Zyklen zu beobachten. Ähnlich wie bei den an Luft zwischenbehandelten Proben werden 
oberhalb etwa 250°C die Druckspannungen durch einsetzendes Korngrenzendiffusions-
kriechen und/oder thermisch induzierte Auflösung der Oxidschicht rasch abgebaut. Oberhalb 
etwa 350°C verhalten sich die im flüssigen Stickstoff abgekühlten Proben annähernd genauso 
wie im normalen zweiten Zyklus. 
 
 




5. 7 Interpretation der Vierpunktbiegekurven 
 
 Die Ergebnisse der Vierpunktbiegversuche wurden auf zweierlei Weise dargestellt 
(siehe Abb. 4.26 und 4.27). Die erste Darstellung (σEntl über ε4PB) zeigt die verbleibende 
uniaxiale Spannung nach jedem Biege−Entlastungs-Zyklus als Funktion der jeweilig maximal 
eingetragenen Biegedehnung. Die zweite Darstellung (σ4PB über ε4PB) zeigt für den selben 
Versuch die berechneten Spannungen als Funktion der jeweiligen Biegedehnung, um das 
absolute Spannungs−Dehnungs-Verhalten zu charakterisieren. 
 Die σEntl−ε4PB-Kurven für die drei verschiedenen Vorbehandlungszustände repräsen-
tieren vor allem das unterschiedliche Verhalten in Zug- und Druckrichtung. Sie machen 
deutlich, dass bei niedrigen Temperaturen in Zugrichtung eine viel größere Biege-Dehnung 
als in Druckrichtung notwendig ist, um eine Spannung (σEntl) zu hinterlassen. Da σEntl ein 
Maß für die plastische Verformung bei der Verbiegung ist, signalisieren die Kurven in 
Zugrichtung deutliche höhere Fließspannungen als in Druckrichtung. Diese Asymmetrie 
entspricht aller Wahrscheinlichkeit nach dem Bauschinger-Effekt beim thermischen Zyklieren 
und wird durch den selben Mechanismus verursacht. Der Mechanismus besteht aus dem 
leichten Zurückgleiten der Versetzungen, die sich bei der vorangegangenen plastischen 
Verformung in Zugrichtung (bei der Abkühlung) gebildet und an der Grenzfläche ange-
sammelt haben. Bei den Biegeversuchen nach Abkühlung auf RT schwächt sich dieser Effekt 
ab, da die vorher eingetragene plastische Dehnung geringer ist. Bei hohen Temperaturen wird 
schließlich keine ausgeprägte Asymmetrie beobachtet, da hier nicht mehr die Versetzungs-
plastizität, sondern das Korngrenzendiffusionskriechen maßgebend ist. 
 Was die Darstellung der Messergebnisse in den σ4PB−ε4PB-Kurven angeht, fällt 
allgemein die geringe Abweichung von der elastischen Linie auf (siehe Abb. 4.27). In keinem 
Fall ist eine ausgeprägte Fließgrenze zu beobachten. Das hieße, dass sich die Schichten 
während der Verbiegung weitgehend elastisch verhalten und Spannungen bis zu 800 MPa 
ausgehalten haben. Dies steht im offensichtlichen Widerspruch zu den thermischen Zyklier-
versuchen, die auf Plastizität bei weitaus geringeren Spannungen hindeuten. Damit wird 
deutlich, dass die Abschätzung der Spannungen während der Biegung aus den gemessenen 
Spannungen nach der Entlastung unrealistisch gewesen sein muss. 
 Die wahrscheinlichste Ursache für diesen Widerspruch ist der Bauschinger-Effekt, der 
schon im Zusammenhang mit der Asymmetrie erwähnt wurde. Genau wie nach plastischer 
Deformation durch vorheriges Abkühlen die Fließspannung in Gegenrichtung verkleinert 
wurde, wirkte sich der Effekt offensichtlich bei jedem Be- und Entlastungsvorgang der 
Biegeversuche aus. Die Entlastungskurve nach dem Verbiegen war somit nicht, wie in den 
Berechnungen angenommen, linear elastisch, sondern am Ende wesentlich flacher (siehe 
Abb. 5.24). Diese Tatsache stellt somit einen indirekten weiteren Beweis für die Reversibilität 
der Schichtfestigkeit dar. Für den nahezu elastischen Verlauf der berechneten σ4PB−ε4PB-
Kurven bei 340°C ist hingegen ein anderer Grund verantwortlich. Da bei dieser Temperatur 
die Kriechgeschwindigkeit außerordentlich hoch ist, wurde hier die nach der Entlastung 
vorliegende Spannung augenblicklich abgebaut (zwischen der Entlastung und der Messung 
von σEntl vergehen einige Sekunden). σEntl repräsentiert somit nicht mehr vollständig die bei 
der Biegung eingetragene plastische Dehnung. 

































Abb. 5.24. Schematische Darstellung der σ−ε-Verläufe bei ideal plastischem Verhalten (links) bzw.  
bei durch Bauschinger-Effekt geprägtem Verhalten (Mitte) sowie die aus den Vierpunktbiege-
experimenten berechneten Kurven für beide Fälle des Materialverhaltens (rechts). 
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